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  1 
Les composants électroniques font partie du quotidien de notre société moderne. Leur 
déploiement dans des domaines d’applications très diverses a notamment été rendu possible 
par leur miniaturisation [1] qui a permis de diminuer leur coût et de les intégrer dans des 
systèmes complexes. Cette miniaturisation a été accompagnée par le développement d’une 
vaste gamme de matériaux utilisée sous forme de couches minces ou d’objets nanométriques. 
Les couches minces présentent généralement des défauts structuraux et les matériaux qui les 
constituent sont souvent inhomogènes à une échelle submicrométrique. Leur caractérisation, 
étape nécessaire au gain en performance de ces composants, nécessite alors d’utiliser des 
outils permettant de les analyser à une échelle nanométrique.  
 
Parmi ces composants électroniques, les cellules solaires sont constituées d’un empilement de 
couches, plus ou moins « épaisses » en fonction du type de cellules, mais dont le point 
commun est qu’elles contiennent toutes des objets nanométriques : cristallites, défauts de 0 à 
3 dimensions, hétérogénéités chimiques, interfaces… Leur caractérisation peut s’avérer 
primordiale pour la compréhension des facteurs « matériau » influençant leurs caractéristiques 
photovoltaïques et leur impact sur l’environnement.  En effet, en ce qui concerne ce dernier 
point, outre les rendements de conversion des cellules, deux autres paramètres 
importants doivent être pris en compte : l’empreinte carbone et l’EPT (Energy Payback 
Time). L’EPT est défini comme le temps nécessaire au système photovoltaïque pour générer 
l’énergie électrique équivalente à celle utilisée pour la production de ce même système.  
 
Malgré une forte domination du silicium cristallin sur le marché du photovoltaïque actuel (80 
à 90 % du marché) due principalement à l’utilisation massive du silicium dans la 
microélectronique depuis des décennies mais aussi à des rendements élevés (Si polycristallin : 
20,4 % pour une cellule de 1 cm², Si monocristallin : 25,6 % pour 146 cm²) [2], les faibles 
valeurs de l’empreinte carbone et de l’EPT des cellules en couches minces justifient l’intérêt 
de les développer [3]. Parmi elles, les cellules à base de Cu(In,Ga)Se2 (ou CIGSe) sont celles 
qui atteignent les meilleurs rendements de conversion photovoltaïque (20,8 % pour une 
cellule de 0,5 cm²) dépassant les autres cellules en couches minces à base de CdTe (20,4 % 
pour une cellule de 0,5 cm²) ou de Si amorphe (10,1 % pour une cellule de 1 cm²). Même si 
ces valeurs sont encore éloignées de celles atteintes pour le Si monocristallin, les valeurs 
d’empreinte carbone et d’EPT, deux fois plus faibles pour les cellules CIGSe (environ 20 g 
équivalent CO2/kwh et 1 an) que pour les cellules à base de Si monocristallin, démontrent 
l’importance de cette technologie.  
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Les cellules CIGSe sont des dispositifs particulièrement complexes :  
• une cellule est constituée de près de 10 couches différentes, avec autant d’interfaces,  
• la couche principale est composée d’atomes de Cu, In, Ga et Se, mais aussi d’éléments 
dopants et d’impuretés présents en très faible teneur qui jouent un rôle primordial sur 
les performances des cellules,  
• toutes les couches sont polycristallines et présentent des défauts structuraux, 
• la composition élémentaire de la couche de CIGSe varie aux interfaces avec les autres 
couches, aux joints de grains mais aussi à l’intérieur d’un même grain, 
• il existe des phénomènes d’interdiffusion entre les couches, 
• la croissance de chacune des couches peut être influencée par les couches adjacentes. 
La complexité du dispositif photovoltaïque et la faible taille des objets à étudier imposent 
donc d’utiliser des outils permettant leur caractérisation à une échelle nanométrique. Parmi 
ces outils, le microscope électronique en transmission (MET) semble être l’un des plus 
appropriés puisqu’il permet, grâce aux techniques d’analyses qui lui sont associées, d’obtenir 
des informations comme par exemple la morphologie, la composition ou la structure 
cristalline avec une résolution spatiale pouvant être subnanométrique. Le couplage, sur une 
même cellule, des résultats obtenus par MET et de ses caractéristiques électriques devrait 
permettre, in fine, de proposer des pistes à l’amélioration des performances des dispositifs 
photovoltaïques.  
 
L’objectif de cette thèse est d’utiliser des méthodes d’analyse, parfois inédites dans le 
domaine du CIGSe, à partir de techniques MET « classiques » afin d’en extraire des résultats 
qui seront confrontés aux caractéristiques photovoltaïques des cellules. Le premier chapitre 
présentera  brièvement la structure des cellules CIGSe ainsi que leur étude par MET dans la 
littérature. Après avoir détaillé la difficile préparation des échantillons pour la MET (chapitre 
2), nous allons caractériser la couche de molybdène qui sert de contact électrique arrière à la 
cellule et permet de contrôler la diffusion d’alcalins dans le CIGSe (chapitre 3), puis la 
couche de diséléniure de molybdène qui se forme à l’interface entre la couche de Mo et celle 
de CIGSe (chapitre 4). Ensuite, deux cellules déposées sur deux couches de molybdène 
laissant plus ou moins diffuser le sodium et le potassium,  et présentant des caractéristiques 
photovoltaïques différentes, seront caractérisées (chapitre 5). Une différence de gradient du 
rapport In/Ga sera mise en évidence dans ces deux cellules par une nouvelle méthode basée 
sur la spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS). La relation entre ce gradient et 
  3 
la variation des caractéristiques électriques des cellules sera discutée. Le chapitre 6 sera dédié 
à l’étude de l’influence des alcalins sur ce même gradient. Lorsque ce sera nécessaire d’autres 
techniques locales, comme la sonde atomique tomographique, ou moins résolues, comme la 
réflectométrie X ou la spectrométrie de masse des ions secondaires, seront utilisées. 
  4 
[1] G.E. Moore, Electronics, Volume 38, Number 8, April 19, 1965. 
[2] Martin A Green, Keith Emery, Yoshihiro Hishikawa, Wilhelm Warta, and Ewan D 
Dunlop. Solar cell efficiency tables (version 44). Progress in Photovoltaics: Research and 
Applications, 22(7):701–710, 2014. 
[3] M.J. de Wild-Scholten. Energy payback time and carbon footprint of commercial 
photovoltaic systems. Solar Energy Materials and Solar Cells, 119(0):296 – 305, 2013. Thin-
film Photovoltaic Solar Cells. 
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Dans ce chapitre d’introduction, les cellules solaires à base de Cu(In,Ga)Se2 (CIGSe) vont 
être brièvement décrites. Puis les types d’informations que la microscopie électronique en 
transmission a permis d’obtenir dans la littérature seront rappelés. Enfin la problématique de 
cette thèse sera énoncée.  
 
1. Quelques notions sur les cellules solaires CIGSe 
 
1.1. Bref historique ([22], [1]) 
 
En 1839, Edmond Becquerel présente lors d’une séance de l'Académie des sciences son 
« Mémoire sur les effets photoélectriques produits sous l’influence des rayons solaires » [6], 
travaux réalisés avec son père Antoine. Il conclut en ces termes : « Des rayons qui 
accompagnent les rayons les plus réfrangibles de la lumière solaire, font éprouver à des 
lames métalliques plongées dans un liquide, une action telle, qu’il en résulte des effets 
électriques auxquels on ne peut attribuer une origine calorifique ». L’effet photoélectrique est 
pour la première fois énoncé et mis en évidence expérimentalement. La découverte de l’effet 
photovoltaïque sur un système tout solide peut être attribuée à Adams et Day qui, en 1877, ont 
mesuré un photocourant entre des contacts de platine scellés sur une tige de sélénium. Le 
premier instrument photovoltaïque, un photomètre à base d’une fine couche de sélénium prise 
en sandwich entre une couche de fer et une couche d’or semi transparente, est fabriqué 6 ans 
plus tard par Fritts.  
Après ces découvertes expérimentales, de nouveaux concepts théoriques vont donner les 
bases d’une compréhension de l’effet photovoltaïque. Tout d’abord Max Planck montre en 
1900 que faire l’hypothèse que l’énergie électromagnétique ne peut prendre que des valeurs 
discrètes permet d’expliquer les courbes expérimentales de rayonnement du corps noir, ce qui 
avait échoué avec le caractère continu donné par la physique classique. Albert Einstein se 
base ensuite sur les résultats de Planck pour formaliser la nature corpusculaire de la lumière. 
Dans son article « Sur un point de vue heuristique concernant la production et la 
transformation de la lumière » [11], il va décrire les bases de l’effet photovoltaïque : « Selon 
la compréhension du fait que la lumière d’excitation consiste en quanta d’énergie, la 
génération de rayons cathodiques par la lumière peut être conçue comme suit. Des quanta 
d’énergie pénètrent la couche de surface du solide, et leur énergie est transformée, au moins 
partiellement, en énergie cinétique des électrons. L’image la plus simple est celle où le 
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quantum de lumière donne la totalité de son énergie à un seul électron (…) en quittant le 
solide chaque électron doit faire une quantité de travail P (caractéristique de ce solide) ». 
Le développement technologique des cellules photovoltaïques modernes débute en 1954 dans 
les laboratoires Bell  avec les travaux de Chapin, Fuller et Pearson sur la jonction p-n dans le 
silicium monocristallin ; ils obtiennent un rendement de conversion de 6%. La même année 
une cellule solaire à base de Cu2S/CdS est produite avec le même rendement dans un 
laboratoire de l’American Air Force. En 1974, encore dans les laboratoires Bell, Wagner 
travaille  sur des détecteurs large bande pour la spectroscopie dans le visible et le proche 
infrarouge à base de CuInSe2/CdS [38]. Il écrit : « La réponse spectrale large bande indique 
aussi que de tels dispositifs peuvent finalement être des convertisseurs d’énergie solaire 
viables ». Deux ans plus tard Kazmerski et al. [16] publient les résultats de la première cellule 
CuInSe2/CdS en couche mince (avec des rendements de l’ordre de 4 à 5%). C’est le début du 
développement des cellules solaires à base de Cu(In,Ga)Se2.  
 
1.2. Structure des cellules solaires CIGSe 
 
Dans ce paragraphe, chaque couche d’une cellule CIGSe typique va être brièvement décrite. 
Pour chacune d’entre elles, des informations complémentaires pourront être données afin de 
spécifier les caractéristiques des cellules synthétisées au laboratoire.  L’image de Microscopie 
Electronique à Balayage (MEB) en section transverse présentée sur la Figure 1 illustre 
l’empilement des couches d’une cellule du laboratoire.  
 
 
Figure 1 : image MEB en section transverse d’une cellule CIGSe synthétisée au 
laboratoire.  
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 Une cellule solaire CIGSe est constituée des éléments suivants : 
• Le substrat. Le plus couramment utilisé est le verre sodo-calcique. Des substrats à 
base de métal ou de polymère [17] peuvent également être employés pour des 
applications nécessitant des cellules légères ou flexibles. Les substrats qui ont été 
utilisés dans les cellules étudiées au cours de cette thèse sont des verres sodo-calcique 
de 3 mm d’épaisseur de St Gobain ou tout simplement des lames de microscope 
optique standard de 1 mm d’épaisseur de la société RS France. Ce type de substrat 
conserve une bonne rigidité à des températures de l’ordre de 550 °C lors du dépôt des 
couches supérieures et a également un coefficient d’expansion thermique proche du 
CIGSe. Le verre sodo-calcique n’est pas du tout un matériau inerte, il va au contraire 
être une source d’oxydes (de Na, K, Ca, Mg…) qui peuvent diffuser à travers 
l’ensemble de la cellule. Le sodium est l’un des éléments qui va le plus diffuser. Il va 
avoir un fort impact sur les caractéristiques structurales et électriques de la cellule. 
Afin de mieux contrôler la diffusion du sodium, une barrière de diffusion peut être 
déposée sur le verre avant le dépôt des autres couches, le sodium étant ensuite 
introduit sous forme externe. Au laboratoire nous avons choisi de contrôler cette 
diffusion en ajustant la perméabilité de la couche suivante.  
• Le contact électrique arrière. Cette couche de molybdène a une épaisseur comprise 
entre 0,5 et 1 µm. Elle est généralement déposée par pulvérisation cathodique en 
courant continu. Les paramètres de dépôt ont une forte influence sur l’adhésion de la 
couche de molybdène sur le substrat ainsi que sur sa conductivité électrique. Comme 
évoqué précédemment, cette couche va permettre d’ajuster la diffusion du sodium du 
substrat vers le reste de la cellule. Le chapitre 3 sera dédié à la caractérisation de la 
couche de molybdène. Il faut ajouter qu’une couche de diséléniure de molybdène 
(MoSe2) va se former à l’interface avec le CIGSe. Cette interface sera étudiée plus en 
détail au cours du chapitre 4. 
• L’absorbeur. Cette couche est le lieu de la formation des paires électrons-trous. Le 
CIGSe est un semi-conducteur de type P ; son gap direct lui permet d’avoir un 
coefficient d’absorption optique élevé et donc une épaisseur de quelques microns 
suffit pour collecter la majorité des photons incidents. La variation de la teneur 
relative en In et Ga permet de faire varier sa largeur de bande interdite entre 1,04 eV 
(pour CuInSe2) et 1,68 eV (pour CuGaSe2). Des protocoles de dépôt, qui permettent 
d’atteindre de meilleurs rendements de conversion photovoltaïque, ont été développés 
pour faire varier le gradient In/Ga dans la couche. Les protocoles utilisés pour le dépôt 
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des couches de CIGSe au laboratoire seront précisés dans le chapitre 2. La 
caractérisation du gradient In/Ga sera réalisée dans le chapitre 5. L’influence non 
seulement du sodium, mais aussi du potassium, sur ce gradient sera abordée dans le 
chapitre 6.  
• La couche tampon. La couche tampon la plus utilisée encore aujourd’hui est une 
couche de CdS de quelques dizaines de nms d’épaisseur déposée par bain chimique. 
Cette couche joue un rôle primordial dans la jonction p-n mais protège également la 
surface de la couche de CIGSe lors du dépôt des couches suivantes qui est 
généralement un dépôt par voie physique. La toxicité du Cd ainsi que sa largeur de 
bande interdite relativement faible (2,4 eV) ont toutefois amené de nombreux groupes 
à travailler sur des matériaux alternatifs exempts de Cd tels que l’In2S3, le Zn(O,S) ou 
le Zn(Mg,O). D’autres techniques de dépôt sont également développées (voir [25] 
pour une revue de ces couches tampon alternatives et des techniques de dépôt 
associées). Le laboratoire utilise en « routine » une couche de 50 nm de CdS déposée 
par voie chimique mais a également développé des couches alternatives à base d’In et 
de Zn.  
• Le contact électrique avant. Les matériaux les plus utilisés sont les oxydes 
conducteurs transparents (TCO) suivants : SnO2:F (FTO), In2O3:Sn (ITO) et ZnO:Al 
fortement dopés. Ils permettent d’assurer une bonne conductivité latérale du courant 
vers des contacts métalliques Ni/Al qui vont collecter les électrons. Une couche de 
ZnO non dopé est ajoutée sur le CdS avant le dépôt du TCO. Cette couche fortement 
résistive permettrait notamment de limiter les effets des défauts de la couche de CdS 
comme les « pinholes ». Les contacts standards utilisés au laboratoire sont : i-ZnO (50 
nm) et ZnO:Al (300 nm) déposés par pulvérisation cathodique Radio Fréquence (RF) 
et grilles Ni (50 nm)/Al (2 µm). 
 
2. Etude des cellules CIGSe par MET 
 
Très rapidement après les premières cellules CuInSe2/CdS la communauté scientifique 
travaillant sur ce sujet a compris l’intérêt d’étudier les matériaux à l’échelle micrométrique et 
nanométrique pour comprendre des phénomènes plus macroscopiques, comme le sont les 
variations de rendement photovoltaïque. La MET est ainsi utilisée depuis plus de 35 ans pour 
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caractériser les couches des cellules comme le montrent l’image et le cliché de diffraction 
électronique réalisés par Fleming en 1978 (Figure 2).  
 
 
Figure 2 : image MET et cliché de diffraction électronique datant de 1978 d’une cellule à 
base de CuInSe2  (extrait de [12])  
 
Les applications de la MET à l’étude des cellules CIGSe ont, depuis, énormément évolué, et 
continuent de le faire, avec les avancées techniques en instrumentation mais aussi avec les 
développements théoriques. Une vision globale des différentes techniques et des théories qui 
leur sont associées peut être trouvée dans l’ouvrage de Williams et Carter [40]. Quelques 
articles et ouvrages passent en revue la caractérisation des cellules CIGSe par MET : on peut 
par exemple trouver dans [26] les principes des techniques d’imagerie, de diffraction, de 
spectroscopie et d’holographie électroniques, dans [44] et [2] des exemples d’informations 
obtenues avec la MET sur les cellules solaires en couches mines à base de chalcogénures ou 
dans [23] des avancées instrumentales récentes comme le correcteur d’aberration sphérique ou 
le monochromateur qui permettent d’envisager de nouvelles caractérisations. 
 
Il est possible de séparer les caractérisations des cellules par MET décrites dans la littérature 
en fonction des techniques utilisées, nous avons choisi de les classer par applications. Pour 
chacune d’entre elles, seules quelques références seront données.  
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2.1. Observation des défauts 
 
Les couches minces de chalcopyrite présentent des défauts de 0 à 3 dimensions. Les défauts 
plans (macles, fautes d’empilement, défauts d’intercroissance, domaines d’antiphase) sont 
probablement ceux qui ont été les plus étudiés. Ces défauts ont été caractérisés en imagerie 
MET en champ clair (« Bright Field-Transmission Electron Microscopy » : BF-TEM) et en 
champ sombre en faisceau faible («Dark Field-Transmission Electron Microscopy » : DF-
TEM) ([41] pour le composé CuIn3Se5), par imagerie haute résolution («High Resolution-
Transmission Electron Microscopy » : HRTEM) ([37] pour le composé CuInSe2) et par 
champ sombre annulaire à grand angle («Scanning Transmission Electron Microscopy-High 
Angle Annular Dark Field» : STEM-HAADF) (observation de macles dans CuInSe2, sans 
([45]) et avec ([42]) correcteur d’aberration sphérique). Les dislocations dans CIGSe ont été 
observées par BF-TEM en vue plane ([15]) et en section transverse ([10]). Les défauts à 3 
dimensions que sont les cavités dans les couches CIGSe ont également été caractérisés ([21]). 








InCu …, défauts extrinsèques dus à des impuretés : 
CuNa , SeO …). Certains de ces défauts ponctuels n’ont pu être mis en évidence par MET que 
récemment sur des microscopes à très hautes performances. Tanaka et al. [33] ont observé les 
colonnes atomiques de Cu, In et Se du composé CuInSe2 individuellement selon [100] (Figure 
3) par STEM-HAADF sur un microscope Jeol R005 (cathode froide à effet de champ «cold 
Field Emission Gun » : cold-FEG, correcteur d’aberration sphérique, résolution STEM <50 
pm) [32]. Le signal en HAADF étant lié au numéro atomique (proportionnel à Z1.7 environ), la 
mesure de l’intensité de chaque colonne leur a permis d’estimer les taux d’occupation des 
sites d’InCu et de CuIn.  
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Figure 3 : (a) Image STEM-HAADF de CuInSe2 selon [100]. Les rectangles en trait plein 
et en pointillés représentent respectivement des zones sans et avec défauts. (c) à (e) : 
histogrammes des intensités des colonnes de Cu, In et Se. Les intensités (normalisées par 
l’intensité moyenne de l’image) des colonnes sans défauts de Cu, In et Se sont 1,09, 1,49 
et 1,21. La distribution des intensités des colonnes de cuivre s’étend à celle des colonnes 
d’In, correspondant aux défauts InCu, et réciproquement la distribution des intensités 
des colonnes d’In s’étend à celle des colonnes de Cu, correspondant à CuIn. (b) Position 
des colonnes avec défauts (avec le code couleur utilisé dans les histogrammes).  
(extrait de [33]) 
 
2.2. Détermination de la composition élémentaire 
 
Plus d’une dizaine d’éléments sont présents dans les cellules CIGSe (Mo, Se, Cu, In, Ga, Cd, 
S, Zn, O, Al…), sans compter ceux présents sous forme de traces ou d’impuretés (Na, K…). 
La complexité des cellules nécessite de pouvoir déterminer les compositions chimiques de 
chacune des couches qui les constitue mais aussi les variations de composition dans et entre 
les couches à une échelle nanométrique.  
La spectroscopie de dispersion d’énergie des rayons X (« Energy Dispersive X-ray 
spectroscopy » : EDX) est la technique la plus utilisée dans le domaine du CIGSe. Elle a été 
appliquée pour l’identification de phases (comme par exemple le MoSe2 dans [36]), 
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l’acquisition de profils élémentaires [13] ou bien la caractérisation à l’échelle nanométrique 
(par exemple l’identification de nanodomaines riches ou pauvres en Cu dans les grains de 
CIGSe [46]).  
La perte d’énergie des électrons peut être exploitée sous deux formes pour obtenir des 
compositions élémentaires : l’imagerie filtrée en énergie (« Energy Filtered Transmission 
Electron Microscopy » : EFTEM) et la spectroscopie de perte d’énergie des électrons 
(« Electron Energy Loss Spectroscopy » : EELS). Les images EFTEM permettent d’avoir une 
répartition élémentaire semi-quantitative, comme le montrent pare exemple celles acquises 
aux interfaces ZnO/CdS/CIGSe sur la Figure 4 [47].  
 
 
Figure 4 : images EFTEM des éléments S, Cd, Cu, O, Zn et Se aux interfaces 
ZnO/CdS/CIGSe (extrait de [47]) 
 
Grâce aux développements des correcteurs d’aberrations sphériques et des spectromètres 
EELS, il est possible d’obtenir des compositions élémentaires à une échelle subnanométrique. 
Abou-Ras et al. [5] ont ainsi pu montrer par EELS l’anticorrélation qui existe entre le signal 
de Se et celui de l’O, mais aussi entre le signal du Cu et celui de l’In sur une largeur de 1-2 
nm autour d’un joint de grains (avec un microscope corrigé Nion UltraSTEM 100 et un 
spectromètre Gatan Enfina) (Figure 5). Sur le même appareil, Mendis et al. [24] ont analysé 
des colonnes d’atomes individuelles par EELS, non pas sur le composé CIGSe mais sur la 
kesterite (Figure 6). Malgré des artefacts possibles comme l’élargissement du faisceau dans 
l’échantillon, ces résultats sont prometteurs pour l’analyse élémentaire des couches à l’échelle 
atomique.  




Figure 5 : profils élémentaires à la traversée d’un joint de grains de CuInSe2  
(extrait de [5]) 
 
 
Figure 6 : image HAADF de Cu2ZnSnS4 selon [010] et spectres EELS des colonnes 
atomiques repérées sur l’image (seuils Cu L à 931 eV et Zn L à 1020 eV environ)  
(extrait de [24])  
 
La diffraction électronique peut dans certains cas être utilisée pour déterminer des 
compositions atomiques. Dans le cas du CIGSe, la variation du rapport In/Ga entraîne celle 
des paramètres de maille. Les intersections des lignes sombres de HOLZ (« Higher Order 
Laue Zone ») présentes dans le disque central en diffraction électronique en faisceau 
convergent (« Convergent Beam Electron Diffraction » : CBED) sont sensibles à ces 
variations de paramètres de maille comme le montrent les simulations sur la Figure 7 [39]. 
Malheureusement les positions de lignes sont également sensibles aux contraintes, rendant 
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Figure 7 : clichés CBED de CIGSe selon [401] en fonction du rapport Ga/(Ga+In). Les 
lignes en pointillés servent de repères à la variation des positions des intersections des 
lignes de HOLZ (extrait de [39]) 
 
2.3. Etude des structures cristallines 
 
Excepté le substrat de verre amorphe, toutes les couches des cellules CIGSe sont 
polycristallines. La diffraction électronique a donc tout naturellement été utilisée pour 
déterminer l’orientation préférentielle des couches ou l’orientation relative entre deux couches 
ou deux grains ([19]), mais aussi étudier la structure chalcopyrite ([18], [31]) et celle des 
composés déficitaires en cuivre ([41], [43], [34]).  
Dans la majorité des publications du domaine du CIGSe, les informations extraites des clichés 
de diffraction électronique ne sont liées qu’à la position des taches de diffraction. En effet la 
forte interaction électrons-matière rend les intensités de ces taches dans les clichés de 
diffraction électronique difficilement interprétables. Cependant la technique de précession 
électronique [35] permet d’approcher les conditions cinématiques. Cela rend alors les 
intensités exploitables puisqu’elles sont directement  proportionnelles aux facteurs de 
structures. La seule publication appliquant cette technique au CIGSe est celle de Souilah et al. 
[30]. Elle leur a permis d’identifier le groupe d’espace mI 24
−
 d’un grain de CIGSe pauvre en 
Cu (de structure stannite), en s’affranchissant des phénomènes de double diffraction 
rencontrés dans des conditions dynamiques (Figure 8). La groupe d’espace de la structure 
chalcopyrite est quant à lui dI 24
−
.  
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Figure 8 : Modèles structuraux de la structure chalcopyrite (a) et stannite (b). (c) Cliché 
de diffraction électronique selon [110] d’un composé pauvre en cuivre. La présence des 
taches 002 et 006, et l’utilisation de la précession électronique ont permis de confirmer le 
groupe d’espace mI 24
−
 (extrait de [30]) 
 
2.4. Caractérisation des interfaces 
 
L’empilement successif des couches donne lieu par définition à des interfaces. Celle entre le 
contact électrique arrière et l’absorbeur, ainsi que celle entre l’absorbeur et la couche tampon 
ont été particulièrement étudiées par MET. L’épaisseur, la composition et l’orientation de la 
couche de MoSe2 qui se forme entre le Mo et le CIGSe ont été caractérisées, par exemple par 
Abou-Ras et al.  [3]. Pour l’autre interface, Lei et al. [20] ont montré, pour une couche de 
CdS déposée par bain chimique (« Chemical Bath Deposition » : CBD), uniquement à partir 
de résultats de MET, l’insertion de Cu dans le CdS et de Cd dans le CIGSe. La MET a 
également permis de comprendre les différences de caractéristiques photovoltaïques entre les 
cellules avec des couches tampon déposées soit par CBD, soit par voie physique (« Physical 
Vapor Deposition » : PVD) dans le cas du CdS [4]. Ce type d’étude a également été mené au 
laboratoire avec une couche alternative de Zn(O,S) dans le cadre de la thèse de Marie Buffière 
[7]. Nous avons ainsi pu montrer la relation entre le type de dépôt (CBD et PVD), le rapport 
atomique [S]/([O]+[S]) et la microstructure des couches (Figure 9). Cela a permis de 
comprendre les variations de rendement photovoltaïque entre les différentes cellules. Les 
résultats ont été publiés dans [14] et [8].  
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Figure 9 : images HRTEM des interfaces CIGSe/Zn(O,S) pour des couches de Zn(O,S) 
déposées par CBD avec un rapport atomique [S]/([O]+[S])=0,6 (a) et déposées par PVD 
avec [S]/([O]+[S]) valant 0,3 (b) et 0,6 (c). En bas, modèles de croissance des couches 
correspondants.  
 
2.5. Mesure des potentiels électrostatiques 
 
En MET conventionnelle, seul le carré du module de la fonction d’onde image est mesuré, 
l’information contenue dans le déphasage dû à l’interaction entre l’onde incidente et 
l’échantillon ne peut pas être exploitée. L’holographie électronique permet de retrouver 
l’amplitude mais aussi la phase de la fonction d’onde en faisant interférer l’onde image avec 
une onde cohérente. Parmi les techniques d’holographie électronique, deux ont été utilisées 
pour caractériser les cellules CIGSe.  
L’holographie électronique « off-axis » avec un biprisme de Möllenstedt a été utilisée par 
Sandino pour tenter de mesurer des différences de potentiel dans les cellules solaires Si et 
CIGSe [27]. Dans le cas d’une cellule solaire, si l’acquisition a lieu dans des conditions 
cinématiques, la phase de l’onde électronique extraite d’un hologramme peut être directement 
reliée à la somme du potentiel interne moyen (défini comme la superposition des potentiels 
atomiques et des concentrations locales des charges dues aux liaisons) et du potentiel de la 
jonction sous stimulus (illumination ou tension appliquée). Le caractère polycristallin de la 
couche de CIGSe ne permet pas de répondre à cette condition cinématique. A partir de 
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l’acquisition d’hologrammes avec et sans stimulus, il est cependant possible d’extraire le 
potentiel de jonction indépendamment du potentiel interne, de l’orientation des grains et des 
artéfacts de préparation de l’échantillon. La réussite de cette méthode repose sur le fait que les 
paramètres microscope et échantillon restent exactement les mêmes entre les 2 acquisitions, 
ce qui n’est pas le cas sous illumination à cause du chauffage de l’échantillon qui modifie les 
conditions dynamiques. Une autre difficulté est liée à la génération de porteurs de charge sous 
le faisceau d’électrons qui va influencer la mesure du potentiel de la jonction pn tout comme 
leur recombinaison  sur les surfaces latérales riches en défauts. Enfin la présence d’un substrat 
en verre entraîne des effets de charge sous le faisceau d’électrons et ne permet pas d’acquérir 
des hologrammes ; un substrat conducteur doit donc être substitué. Si les résultats 
expérimentaux sont confirmés qualitativement par des simulations, leur quantification semble 
difficile à obtenir.  
La deuxième technique d’holographie utilisée dans le domaine du CIGSe est l’holographie 
électronique « in line » [29]. Elle a permis de mesurer les variations de potentiels 
électrostatiques à travers les joints de grains et autour des dislocations, et de les attribuer à des 
variations locales de composition ou de densité atomique. Schmidt et al . [28] ont ainsi 
montré qu’un puits de potentiel existe aux joints de grains et que son amplitude augmente 
lorsque la symétrie du joint diminue. Dietrich et al. [9] ont eux aussi montré l’existence de 
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Figure 10 : (a) variations spatiales du déphasage obtenu par holographie « in line » 
autour d’une dislocation. La flèche jaune localise les profils des déphasages et des 
variations de potentiel électrostatique donnés en (b) (extrait de [9])  
 
3. Contexte et objectifs de la thèse  
 
Le nombre de couches minces d’une cellule CIGSe, ainsi que le nombre de paramètres 
ajustables lors de leur synthèse, rendent la compréhension des phénomènes macroscopiques 
comme le sont les variations des caractéristiques photovoltaïques, extrêmement complexe. Il 
est donc nécessaire de décorréler certaines origines possibles pour mieux appréhender certains 
effets : on ne peut pas par exemple espérer comprendre la baisse du rendement photovoltaïque 
de cellules en faisant varier les conditions de dépôt de la couche de molybdène en même 
temps que celle de CIGSe.  
Cette thèse a débuté dans ce contexte puisqu’avant 2010 le laboratoire ne réalisait pas le dépôt 
de la couche de molybdène et ne maîtrisait donc pas totalement les conditions de dépôt de 
cette couche et l’influence qu’elle pouvait avoir sur le comportement global de la cellule.  
Lors de sa thèse, Mathieu Tomassini (thèse équipe IMN/CESES,  soutenue en février 2013) a 
eu comme objectif la définition des conditions de dépôt, dans un bâti installé au laboratoire, 
d’une couche de molybdène qui servirait ensuite de « standard » pour le laboratoire. Il a 
notamment étudié l’effet de la pression d’argon utilisée lors du dépôt de molybdène sur les 
caractéristiques électriques des cellules. Il a remarqué qu’en augmentant uniquement la 
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pression d’argon et l’épaisseur de la couche de Mo (pour avoir la même résistance carrée et 
donc supprimer une variable), la tension de circuit ouvert (Voc) diminuait fortement. 
L’objectif de ma thèse a été de proposer des techniques de caractérisation par microscopie 
électronique en transmission pour comprendre les origines d’un point de vue matériau de ces 
résultats macroscopiques. J’ai ainsi caractérisé les couches de molybdène (chapitre 3) et de 
MoSe2 (chapitre 4), les gradients In/Ga dans les couches d’absorbeur (chapitre 5) et tenté de 
comprendre l’effet des alcalins sur ce gradient (chapitre 6). 
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Ce chapitre va être consacré uniquement aux protocoles utilisés pour le dépôt des couches 
CIGSe qui ont été étudiées dans ce manuscrit ; le dépôt de la couche de molybdène sera 
détaillé dans le chapitre suivant. La préparation des échantillons pour leur caractérisation par 
microscopie électronique en transmission ainsi que les principales caractéristiques des MET 
utilisés au cours de cette thèse seront également présentées.  
 
1. Procédés de dépôt des cellules CIGSe  
 
De nombreuses techniques de dépôt ont été développées depuis les premières cellules 
CuInSe2 : électrochimie, sérigraphie, sélénisation de précurseurs métalliques…. Celle qui a 
été choisie au laboratoire est la coévaporation ; nous allons maintenant décrire ses principales 
caractéristiques ainsi que les protocoles de coévaporation utilisés pour synthétiser les couches 
de CIGSe caractérisées dans ce manuscrit.  
 
1.1. Dépôt de la couche de CIGSe par coévaporation 
 
La coévaporation est une technique de dépôt sous vide basée sur l’évaporation thermique 
d’éléments sur un substrat. Dans le cas du CIGSe, le cuivre, l’indium, le gallium et le 
sélénium sont placés dans 4 sources d’évaporation différentes. Le chauffage des sources 
permet de gérer le flux de chaque élément. La température du substrat sur lequel est déposé la 
couche de CIGSe est régulée et peut être ajustée au cours du dépôt. Un schéma de l’enceinte 
de dépôt est présenté sur la Figure 11 avec les positions relatives des sources et du substrat.  
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Figure 11 : schéma de l’enceinte de dépôt de la couche de CIGSe  
 
1.2. Protocoles de dépôt 
 
Les différents protocoles de dépôt par coévaporation ont comme paramètres ajustables la 
durée de dépôt, la température du substrat et les flux élémentaires. Ces paramètres peuvent 
également varier au cours d’un même protocole. Dans ce manuscrit, des cellules déposées 
selon 3 protocoles différents ont été caractérisées. Ces protocoles sont appelés « 3-stage » 
(procédé en 3 étapes), « CuPRO » (Copper Poor Rich Off) et « CuRO » (Copper Rich Off). 
La température du substrat, les flux élémentaires et l’évolution de la teneur en cuivre au sein 
de la couche en croissance y=[Cu]/([In]+[Ga]) pour chacun des procédés en fonction du 
temps sont présentés sur la Figure 12.  
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Figure 12 : température du substrat, flux élémentaires et évolution de 
y=[Cu]/([In]+[Ga]) pour 3 protocoles de dépôt 
 
2. Préparation des échantillons pour la MET 
 
La forte interaction électrons-matière impose de ne pouvoir observer en MET que des 
échantillons de très faible épaisseur (de l’ordre de quelques dizaines de nanomètres). La 
préparation d’échantillons massifs comme le sont les cellules solaires CIGSe est donc 
primordiale pour la réalisation d’analyses MET de qualité.  
 
2.1. Techniques de préparation 
 
De nombreuses techniques de préparation d’échantillons pour l’observation par MET ont été 
développées. Les principes, avantages et inconvénients de chacune d’entre elles peuvent être 
trouvées dans [2]. Afin d’observer les échantillons en section transverse, il est nécessaire de 
protéger leur surface. Une façon d’y parvenir est de déposer un film métallique en platine ou 
en tungstène comme cela est fait lorsque l’échantillon est préparé par faisceau d’ions focalisés 
(FIB), une autre est d’utiliser la technique du sandwich qui consiste à coller face à face deux 
morceaux d’échantillon. La procédure de préparation du sandwich que nous avons utilisée est 
décrite sur la Figure 13. Deux morceaux d’échantillons de 5x5 mm² environ sont d’abord 
coupés à la scie à disque diamanté. Puis une résine époxy bi-composants (résine G1, Gatan) 
avec laquelle est mélangée dans un mortier de la poudre de carbone (Vulcan XC72, Cabot 
Corporation) est utilisée pour coller les 2 morceaux d’échantillons, préalablement nettoyés à 
l’acétone, sous presse dans une étuve à 90 °C pendant 1h30. Le carbone est utilisé pour 
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améliorer l’évacuation des charges pendant l’observation MET. Une fois collé, ce sandwich 
est découpé avec une scie à fil diamanté en tranches de 0,5 à 1 mm d’épaisseur. Des 
problèmes d’adhésion peuvent entraîner le décollement des 2 faces du sandwich lors de cette 
étape comme on peut le voir sur la Figure 13 F.  
 
 
Figure 13 : différentes étapes de préparation d’une cellule CIGSe en sandwich : A, B : 
découpe à la scie à disque diamanté, C : préparation de la colle, D : collage du sandwich, 
E, F : découpe à la scie à fil diamanté  
 
Parmi les techniques de préparation d’échantillons, celles qui permettent la préparation d’une 
section transverse d’un empilement de couches minces polycristallines déposées sur un 
substrat amorphe sont l’ultramicrotomie, l’amincissement mécanique et l’amincissement 
ionique. Leurs principes vont être brièvement rappelés ; pour celles que nous avons exploitées 
au laboratoire, les procédures utilisées vont être développées dans les paragraphes suivants.  




C’est une technique de préparation qui permet d’obtenir des coupes d’épaisseur aussi faible 
que la vingtaine de nanomètres. Pour cela, le coin d’un couteau est introduit dans l’échantillon 
pour provoquer une fracture qui va se propager progressivement jusqu’à l’autre surface de 
l’échantillon. Cette technique est très répandue dans le domaine des matériaux « mous » 
(échantillons biologiques, polymères…) beaucoup moins dans celui des matériaux « durs ». 
Cette technique est relativement rapide (moins d’1 h) mais la fragilité du couteau impose de 
ne couper que des surfaces de matériaux « durs » très faibles (quelques centaines de µm²). 
Nous avons donc tenté de l’utiliser sur une couche de CIGSe seule c’est-à-dire décollée de la 
couche de molybdène. Afin d’avoir une meilleure tenue mécanique, la couche a été incluse 
dans une résine. Malheureusement les grains de CIGSe sont grands et leur fracturation 
entraîne leur détérioration ou leur arrachement comme le montre la Figure 14. Cette technique 
a donc été abandonnée.  
 
 
Figure 14 : image MET d’une coupe en section transverse d’une couche de CIGSe 
obtenue par ultramicrotomie 
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2.1.2. L’amincissement mécanique 
 
L’amincissement mécanique permet d’obtenir, par simple abrasion, des échantillons parfois 
suffisamment minces pour être directement observables par MET (<100 nm) ou la plupart du 
temps assez minces pour être ensuite réamincis avec des faisceaux d’ions (<10µm). Plusieurs 
essais sur une meuleuse concave (ou « dimpler ») ont systématiquement entraîné la fissuration 
du substrat en verre lorsque de faibles épaisseurs étaient atteintes. La polisseuse à disques a 
alors été préférée avec l’utilisation d’une succession de disques en plastique dans lesquels 
sont inclus des grains de diamant avec une granulométrie décroissante de 30 à 0,1 µm. La 
préparation de lames minces biseautées par tripode, qui permet normalement une observation 
directe au MET, a également entraîné la fissuration du substrat en verre. Nous avons alors 
utilisé la même procédure que Peter Schubert-Bischoff et Ulrike Bloeck au Helmholtz Centre 
Berlin for Materials and Energy. Peter Schubert-Bischoff  a conçu un tripode « maison » 
appelé T-tool qui permet d’ajuster très facilement la planéité de l’échantillon même à très 
faible épaisseur (Figure 15 A et B). Les principales étapes sont résumées ici : une tranche du 
sandwich découpée à la scie à fil est tout d’abord collée avec de la cire sur un support en 
pyrex parfaitement plan puis amincie rapidement avec des disques de granulométrie de 3 à 0.1 
µm. L’échantillon est ensuite retourné et recollé, puis des gouttes de cire sont déposées tout 
autour du support et des morceaux de wafer de Si collés afin de mieux apprécier la planéité et 
l’épaisseur de l’échantillon (Figure 15 C). En effet, comme on peut le voir sur la Figure 15 D 
prise en fin d’amincissement, le silicium prend une couleur rouge orangée lorsque son 
épaisseur devient inférieure à 10 µm. Une rondelle en Ti est alors collée et des fibres de 
carbone sont ajoutées pour améliorer la résistance mécanique de l’ensemble et évacuer les 
charges lors de l’observation au MET (Figure 15 F). Le surplus d’échantillon est supprimé au 
scalpel et la rondelle peut être décollée dans l’acétone. L’échantillon en section transverse est 
alors parfaitement poli avec une épaisseur de 5 à 10 µm.  
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Figure 15 : différentes étapes de préparation d’une tranche d’une cellule CIGSe en 
sandwich : A, B : photos du « T-tool », C : collage de la tranche et des morceaux de Si 
sur le support en pyrex, dépôt des gouttes de colle au bord du pyrex, D : même photo 
que C après amincissement, E : préparation du collage de la rondelle en Ti, F : dépôt de 
fibres de carbone 
 
2.1.3. L’amincissement ionique 
 
Les techniques d’amincissement ionique peuvent être séparées en deux catégories : 
l’amincissement par bombardement ionique et l’amincissement par faisceau d’ions focalisés 
(FIB). Dans les deux cas, l’amincissement se fait par pulvérisation des atomes de la surface de 
l’échantillon par des ions mais seul le FIB permet de choisir très précisément la zone à 
amincir et ne nécessite pas d’étape de pré-amincissement. Le laboratoire ne possédant pas de 
FIB et pour des problèmes d’artéfacts associés à cette technique que nous détaillerons dans le 
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paragraphe suivant, nous avons utilisé l’amincissement par bombardement ionique 
« classique ». L’amincisseur ionique du laboratoire est un PIPS 691 GATAN avec options 
basse tension et basse température. Deux canons à ions argon placés au dessus et au dessous 
de l’échantillon préalablement aminci mécaniquement permettent de le pulvériser tout en 
évitant la redéposition des atomes pulvérisés. De nombreux paramètres comme la durée 
d’érosion, les angles des canons, la tension d’accélération des ions, le courant ionique ou la 
température peuvent être ajustés. Ceux que nous avons généralement utilisés sont : des angles 
de +8 ° et -6 °, une tension de 3 kV en début d’amincissement, 100 V en fin d’amincissement, 
une température de -40 °C. Une caméra permet de vérifier l’avancement de l’amincissement 
comme le montre la Figure 16. 
 
 
Figure 16 : image du sandwich en fin d’amincissement 
 
2.2. Artefacts de préparation 
 
Yan et al. ont mis en évidence par imagerie MET et analyse EDX les dégâts que peuvent 
engendrer les faisceaux d’ions argon sur les grains de CIGSe, avec principalement une 
déplétion en Se et en In dans les régions de faible épaisseur, lorsque l’énergie des ions 
dépasse 1 keV [7]. Une couche de surface dégradée (couche amorphe avec de possibles 
défauts extrinsèques) peut être présente en fin d’amincissement avec des conditions 
« classiques ». Les images haute résolution en section transverse d’un échantillon de ZnO 
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déposé sur saphir obtenues par Vennéguès et al. démontrent l’intérêt de terminer 
l’amincissement ionique avec une tension aussi basse que 100 V [6].  
Le verre a une faible conductivité thermique, il est donc important de prendre en compte une 
possible augmentation de température lorsque l’échantillon est soumis aux faisceaux d’ions. 
Park et al. ont montré qu’une lame mince de verre de 200 nm d’épaisseur soumise à un 
faisceau d’ions de 6 keV d’énergie à un angle d’incidence de 10 ° pouvait atteindre très 
rapidement une température supérieure à 300 °C [4]. Le refroidissement de l’échantillon 
pendant l’amincissement est donc nécessaire pour éviter, par exemple, la diffusion 
d’éléments.  
En ce qui concerne le FIB, les principaux artefacts de préparation de lames minces sont le 
« curtaining », dû aux variations locales de composition ou de topographie de surface, 
l’implantation de gallium provenant du faisceau d’ions, la redéposition d’atomes pulvérisés, la 
formation de défauts et l’amorphisation de surface [3]. Le « curtaining » et la dégradation de 
la surface ont été observées sur des cellules CIGSe par Sandino [27]. L’inconvénient majeur 
du FIB est la formation d’agglomérats composés principalement de Cu [1]. Abou-Ras et al. 
ont montré qu’il est possible de limiter cet artefact en travaillant à basse tension, faible 
courant et en présence d’un gaz réactif : le fluorure de xénon XeF2. Ce gaz entraîne la 
formation de fluorure de cuivre non volatile, réduisant la mobilité des atomes de cuivre à la 
surface et par conséquent la formation d’agglomérats de ces atomes. Cependant le diamètre 
des agglomérats reste de l’ordre de 20 nm comme le montre la Figure 17.  
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Figure 17 : image par MEB d’une section transverse préparée par FIB en présence de 
XeF2 (extrait de [1])  
 
Afin de supprimer une partie des artefacts de préparation par FIB, des systèmes 
d’amincissement final post-FIB permettant de travailler avec un faisceau d’ions argon à basse 
énergie et de faible  diamètre ont été développés. Cependant leur intérêt dans le cas des 
cellules CIGSe n’a, à notre connaissance, pas été démontré. 
 
3. MET utilisés au cours de cette thèse  
 
Au cours de cette thèse, différents microscopes électroniques en transmission ont été utilisés 
en fonction des objectifs visés et des techniques à mettre en œuvre pour les atteindre. Leurs 
principales caractéristiques vont être détaillées ici.  
 
IMN Jean Rouxel, Nantes :  
Hitachi H-9000 NAR (pointe LaB6, tension d’accélération 300 kV, résolution ponctuelle 0,17 
nm) : ce MET a été utilisé principalement pour l’imagerie haute résolution mais aussi la 
diffraction électronique (sélection d’aire, microdiffraction). Il est équipé d’un spectromètre de 
dispersion d’énergie des rayons X (EDX). 
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Hitachi HF2000 (cathode froide à effet de champ « cold-FEG », tension d’accélération 
utilisée 100 kV, résolution ponctuelle 0,23 nm) : la plupart des spectres de perte d’énergie des 
électrons (EELS) ont été réalisés sur ce microscope. Le spectromètre est un PEELS 666 Gatan 
modifié (remplacement de la photodiode par une caméra CCD) avec une résolution en énergie 
de l’ordre de 0,6 eV pour une dispersion de 0,1 eV/canal. Un porte-objet cryo a été utilisé 
pour les échantillons sensibles au faisceau d’électrons. Il est aussi équipé d’un spectromètre 
EDX.  
 
IC2MP, Poitiers :  
JEOL 2100 UHR TEM/STEM (pointe LaB6, tension d’accélération 200 kV, résolution 
ponctuelle 0,19 nm) : ce MET est équipé d’un spectromètre EDX JEOL et d’un détecteur 
champ sombre annulaire grand angle HAADF. Il a permis l’acquisition des profils de 
concentration en Cu, In, Ga et Se de différentes cellules.  
 
GPM, Rouen :  
JEOL ARM 200F (pointe FEG Schottky, tension d’accélération 200 kV, résolution STEM 
0,08 nm avec correcteur d’aberration sphérique, résolution ponctuelle MET 0,19 nm) : des 
spectres-images ont été acquis sur ce MET avec un spectromètre de perte d’énergie GIF 
Quantum. Il est aussi équipé d’un spectromètre à dispersion d’énergie JEOL et d’un détecteur 
champ sombre annulaire grand angle HAADF.  
 
 
Dans ce chapitre technique, les procédés de dépôt des couches de CIGSe qui seront 
étudiées dans les chapitres suivants ont été décrites. L’étape cruciale pour la 
caractérisation par MET qu’est la préparation des échantillons en section transverse a 
été détaillée.  
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Les caractéristiques électriques de cellules solaires à base de CIGSe déposé simultanément 
sur des substrats de molybdène de même résistance carrée mais d’épaisseurs différentes 
varient fortement [35]. Afin de tenter de comprendre les origines « matériau » possibles de 
ces changements de caractéristiques électriques, différentes couches de la cellule ont été 
étudiées, notamment par MET, en parallèle de la thèse de Mathieu Tomassini (thèse équipe 
IMN/CESES, février 2013). Dans ce premier chapitre consacré aux résultats expérimentaux, 
nous allons caractériser la structure des couches de molybdène en fonction de différentes 
conditions de dépôt. Les différences éventuelles entre ces couches d’un point de vue matériau 
(structure, composition chimique…) seront évaluées comme origines possibles des variations 
des caractéristiques électriques des cellules.  
Toutes les couches de molybdène étudiées dans ce chapitre ont été synthétisées par 
pulvérisation cathodique DC (Direct Current) magnétron. Le principe de ce mode de 
croissance de couche mince peut être trouvé dans [35]. Les conditions expérimentales 
(pression partielle du gaz de travail, température du substrat, distance échantillon-cible, 
tension, intensité…) utilisées lors de ce type de dépôt ont une forte influence sur les 
caractéristiques morphologiques de la couche (épaisseur, mode de croissance, contraintes...). 
Afin de limiter le nombre d’échantillons, nous avons choisi d’étudier uniquement l’effet de la 
pression partielle du gaz, dans notre cas l’argon, lors du dépôt.  
 
1. Microstructure du film de molybdène 
 
Deux séries d’échantillons vont être caractérisées en fonction de la pression d’argon : la 
première avec des épaisseurs de molybdène identiques mais des résistances carré différentes, 
la seconde avec des épaisseurs différentes mais des  résistances carré identiques. 
 
1.1. Echantillons St Gobain Recherche 
 
Une première série d’échantillons a été préparée dans le cadre d’une collaboration avec St 
Gobain Recherche. Les couches minces de molybdène ont été déposées sur des plaques de 
verre sodo-calcique (30×30 cm², Planilux, concentration molaire en Na2O : 14 %) par 
pulvérisation cathodique magnétron DC en mode de dépôt dynamique (déplacement répété du 
substrat avec quatre passages sous la cible). La pression de base dans la chambre était de 
l’ordre de 7,5.10-7 Torr, la puissance fixée à 3 kW, le substrat non chauffé. Trois échantillons 
déposés avec des pressions d’argon de 0,75 ; 4,5 et 11,25 mTorr ont été préparés en section 
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transverse pour leur caractérisation en MET (Figure 18). Ces échantillons St Gobain 
Recherche (SG) seront par la suite nommés BPSGMo  (pour une basse pression BP de 0,75 
mTorr), STSGMo  (pour une pression standard ST de 4,5 mTorr) et HPSGMo  (pour une haute 
pression HP de 11,25 mTorr). Les épaisseurs de dépôt varient peu : de 240 nm à 265 nm et 
300 nm pour BPSGMo , 
ST





Figure 18: Images MET en section transverse des couches minces de molybdène 
a) BPSGMo , b) STSGMo  et c) HPSGMo . 
 
Les profils de rugosité de surface ont été obtenus à partir des images MET avec la procédure 
suivante : chaque image est tout d’abord binarisée par seuillage de contraste, puis le contour 
de cette image est extrait avant d’être affiné par squelettisation (logiciel Image J [2]). Le 
résultat de ce traitement d’images conduit à un profil de « hauteur de rugosité de surface » en 
fonction de la distance dans la direction parallèle à la surface. La surface moyenne est ensuite 
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obtenue par régression linéaire du profil (Figure 19). L’écart type entre le profil et la surface 
moyenne correspond alors à la valeur de rugosité Rq (Tableau 1).  
 
















































Figure 19 : en haut, exemple de profils de rugosité de surface pour les films 
a) BPSGMo , b) STSGMo  et c) HPSGMo .  
En bas, exemple de surface moyenne (en noir) pour le film HPSGMo .  
 





Rugosité Rq (nm) 2,7 5,9 6,5 
Tableau 1 : valeurs de rugosité Rq obtenues à partir des images MET en section 
transverse (sur une longueur de 1,5 µm environ) 
 
Les images de la Figure 20 acquises au sein de la couche de Mo montrent que la distance 
entre les colonnes est inférieure à 1 nm à basse pression et de l’ordre de 5 nm à haute 
pression. 




Figure 20 : évolution de la largeur intercolonnaire (mise en évidence par les flèches 
rouges) pour les films a) BPSGMo , b) STSGMo  et c) HPSGMo . 
 
Aucune image haute résolution n’a révèlé la présence de franges de réseau dans l’espace 
intercolonnaire. Un exemple d’image obtenue sur l’échantillon HPSGMo  est présenté sur la 
Figure 21. La transformée de Fourier (ou FFT Fast Fourier Transform) d’une zone située entre 
deux colonnes montre un halot central traduisant ainsi l’absence de cristallinité dans la région 
intercolonnaire alors que celles acquises en bord de colonnes s’indexent avec la structure 
molybdène cubique centré.  
 
 
Il paraît donc clair que les colonnes de molybdène métallique cristallin ne sont pas 
séparées par des joints de grains mais par une phase amorphe (sa nature chimique n’est 
pas précisée à ce stade), et que cet espace entre les colonnes, pour une épaisseur de 




a b c 
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Figure 21 : Image METHR en section transverse de la couche mince de molybdène de 
l’échantillon HPSGMo  et FFT associées : a) colonne de Mo cristallisé d’axe de zone [001], b) 




1.2. Echantillons du laboratoire 
 
Une deuxième série d’échantillons a été préparée dans le cadre du projet ANR AMICIS 
(2010-2012). Les dépôts ont été réalisés à l’IMN par Mathieu Tomassini par pulvérisation 
cathodique magnétron DC en mode statique (substrat fixe lors du dépôt) avec une cible de 
molybdène de 8 po de diamètre (pureté 99,95 %). La distance cible-substrat est de 5,5 cm, la 
puissance lors du dépôt de 1kW. Avant le dépôt, la cible est pulvérisée pendant 5 min afin de 
supprimer la couche d’oxydation de surface. Les substrats utilisés sont des lames de 
microscope en verre sodocalcique de 76×26×1 mm3 de la société RS France. Ils ont été 
nettoyés dans un bac à ultrasons contenant un détergent avant d’être rincés à l’eau déionisée. 
Leur composition a été obtenue par MEB-EDX (Tableau 2).  
 
 











Tableau 2 : composition chimique des lames de verre RS France utilisées au laboratoire 
 
Trois échantillons déposés avec des pressions d’argon de 2, 9 et 15 mTorr ont été préparés en 
section transverse pour leur caractérisation en MET. Le choix de ces pressions s’inspire des 
résultats obtenus lors de la thèse de Matieu Tomassini. Ces échantillons synthétisés à l’IMN 
seront par la suite nommés BPIMNMo  (pour une basse pression BP de 2 mTorr), STIMNMo  (pour 
une pression standard ST de 9 mTorr) et HPIMNMo  (pour une haute pression HP de 15 mTorr). 
Les images MET en section transverse de ces échantillons sont présentées sur la Figure 22. 
Les trois couches de molybdène diffèrent également par leurs épaisseurs qui sont 300, 750 et 
2000 nm pour BPIMNMo , 
ST
IMNMo  et 
HP
IMNMo  respectivement. En effet, les temps de dépôts ont été 
ajustés afin d’atteindre la même résistance carrée de l’ordre de 0,5 Ω/□ et il a été nécessaire 
d’augmenter l’épaisseur de la couche lorsque le dépôt a été réalisé avec une pression plus 
élevée. De plus on observe une évolution microstructurale en fonction de la pression d’argon 
semblable aux échantillons St Gobain Recherche à savoir l’augmentation de la distance 
intercolonnaire et de la rugosité de surface (Tableau 3). Ces données aboutissent à la 
conclusion suivante : la phase amorphe entre les colonnes est un matériau plus isolant que le 
molybdène métallique et sa fraction volumique augmentant avec la pression, l’épaisseur du 
film doit être augmentée pour obtenir la même résistance carré à haute pression.   
 





Rugosité Rq (nm) 4,7 8,6 14,4 
Tableau 3 : valeurs de rugosité Rq obtenues à partir des images MET en section 
transverse (sur une longueur de 2 µm environ) 
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Il faut noter également l’évolution de la morphologie des colonnes avec la pression d’argon : 
les bords des colonnes de l’échantillon BPIMNMo  sont relativement rectilignes, tandis que leur  
rugosité augmente de STIMNMo  à 
HP
IMNMo  puisqu’on peut noter la formation d’excroissances 
cristallines au sein d’une matrice amorphe de plusieurs dizaines de nanomètres (Figure 22 b’ 
et c’). Les images MET de la Figure 23 permettent d’observer ces structures à différents 
grandissements sur l’échantillon HPIMNMo . Les FFT réalisées près de l’axe de la colonne, au 
début de l’excroissance et à son extrémité sont toutes identiques avec des tâches 
correspondant aux plans (110) du molybdène de même orientation que ceux de la colonne. 
Cela suggère que l’excroissance prend naissance sur la colonne déjà formée. 
 
 
Pour une valeur de résistance carré donnée, l’épaisseur du film, la rugosité de sa 
surface et entre les colonnes ainsi que la largeur intercolonnaire augmentent avec la 
pression d’argon utilisée lors du dépôt de la couche de molybdène.  
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Figure 22 : Images MET en section transverse des couches minces de molybdène BPIMNMo  
(a et a’), STIMNMo   (b et b’), et HPIMNMo  (c et c’).  
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Figure 23 : images MET à différents grandissements d’une excroissance en bord de 
colonne de l’échantillon HPIMNMo  et FFT associées 
 
2. Caractérisation de la phase intercolonnaire 
 
Bodegard et al., lors d’études par spectrométries de photoélectrons induits par rayons X 
(XPS) et de rétrodiffusion de Rutherford (RBS) [7], ont postulé que le film de molybdène est 
constitué de grains de Mo pur, entourés de joints de grains riches en oxygène. Les techniques 
utilisées jusqu’à présent pour caractériser ces oxydes de molybdène (spectrométrie de masse à 
ionisation secondaire SIMS, RBS, XPS [7], Raman [20]) ne fournissent, en raison de leur  
faible résolution spatiale latérale qu’une information moyennée sur les colonnes et la phase 
intercolonnaire. La MET associée à l’EELS est la seule technique permettant d’obtenir des 
informations structurales et électroniques avec une résolution de l’ordre du nanomètre. Nous 
avons donc choisi cette technique pour tenter d’identifier la phase amorphe intercolonnaire.  
 
2.1. Contraintes opératoires 
 
La mise en œuvre de ces techniques se heurte toutefois à certaines limitations. Deux 
phénomènes imposant des conditions expérimentales contradictoires nous empêchent 
d’exploiter la totalité du spectre EELS :  
o D’une manière générale, le faisceau d’électrons peut être à l’origine 
de dégâts d’irradiation sur l’échantillon [14]. Dans le cas des oxydes 
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de Mo, il a été montré que le MoO3 amorphe peut cristalliser sous le 
faisceau électronique [13] alors que lorsqu’il est sous forme 
cristalline, il peut être réduit en MoO2 et MoO [36]. Ceci impose 
donc de travailler avec des doses (produit de la densité de courant 
incident par le temps d’exposition) ou des temps d’exposition (à 
densité de courant incident fixe) les plus faibles possibles.  
o L’intensité du signal de perte d’énergie décroît très rapidement avec 
la perte d’énergie. Or les seuils de pertes de cœur M23 du molybdène 
et K de l’oxygène sont à des valeurs de 400 et 532 eV respectivement 
[3]. Afin d’avoir un rapport signal sur bruit suffisant, le temps 
d’acquisition doit donc être de plusieurs dizaines de secondes.  
 
Une solution pour contourner ces problèmes consiste à utiliser la région des pertes faibles afin 
de limiter le temps d’exposition tout en ayant un bon rapport signal sur bruit. Le signal dans la 
région des pertes faibles provient à la fois des électrons n’ayant pas perdu d’énergie lors de la 
traversée de l’échantillon (pic sans perte), des plasmons de volume et de surface dus aux 
oscillations collectives des électrons de valence et aussi des transitions interbandes. 
L’interprétation de ce signal n’est pas directe et nécessite des méthodes basées sur les calculs 
de structures de bandes utilisant la théorie de la fonctionnelle de la densité [21]. On peut 
cependant utiliser une méthode plus intuitive appelée souvent méthode « fingerprints » qui 
consiste à comparer les spectres EELS de l’échantillon à étudier avec des spectres 
d’échantillons connus. C’est cette méthode que nous avons choisie d’utiliser. 
 
2.2. Echantillons de référence 
 
Etant donnés les résultats obtenus dans la littérature par XPS et SIMS, nous avons choisi 
comme références 4 échantillons commerciaux sous forme de poudre :  
o Mo (Merck, pureté : 99.9 %) 
o MoO3 (Acros Organics, pureté : 99+ %) 
o MoO2 (Sigma Aldrich, pureté : 99 %) 
o Na2MoO4.2H2O (Sigma Aldrich, pureté : 99+ %) 
La présence de ce dernier composé contenant du sodium dans la couche de molybdène est 
possible à cause de la diffusion du sodium à partir du substrat en verre. Nous reviendrons sur 
cette diffusion à la fin de ce chapitre.  
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Deux échantillons ont été ajoutés comme références afin de vérifier s’il n’y a pas eu de 
redéposition du substrat en verre sur la couche de Mo pendant l’étape de préparation de 
l’échantillon, et de diffusion de la colle entre les colonnes de Mo lors du collage des 2 
morceaux du même échantillon : 
o Substrat en verre sodo-calcique (SLG soda-lime glass) 
o Colle Gatan G1 mélangée avec le noir de carbone Vulcan XC72, 
après polymérisation 
Les échantillons ont été préparés par broyage dans un mortier en agate puis déposés sur une 
grille en cuivre recouverte d’une membrane en carbone à trous. 
 
Tous les spectres ont été acquis dans les mêmes conditions expérimentales :  
o tension d’accélération : 100 kV,  
o dispersion en énergie : 0,079 eV/pixel avec une largeur à mi-hauteur 
du pic sans perte de l’ordre de 0,8 eV, 
o mode couplé en diffraction (image visible sur l’écran 
phosphorescent), 
o angle de convergence : 1,4 mrad, 
o angle de collection : 18 mrad, 
o taille de sonde électronique : environ 3 nm. 
 
Chaque spectre final est la somme de 50 spectres individuels acquis pendant 0,01 s. La durée 
totale d’acquisition est de 15 s si l’on ajoute le temps de lecture de la caméra CCD. Lors des 
premières expériences réalisées sur le verre et le molybdate de sodium, une dégradation des 
échantillons a été observée, même avec ces temps d’acquisition courts. Afin de limiter cet 
inconvénient, toutes les expériences ont alors été réalisées à une température de 100 K à l’aide 
d’un porte objet froid Gatan. Ni dégradation, ni contamination n’ont été observées dans ces 
conditions et plusieurs spectres ont été acquis pour chaque échantillon afin de valider la 
reproductibilité de l’expérience.  
 
Les spectres bruts obtenus dépendent de paramètres échantillon et matériel. Afin de pouvoir 
comparer ces spectres, il est donc nécessaire de supprimer toute contribution variable d’un 
spectre à l’autre : la résolution en énergie de l’appareil et l’épaisseur d’échantillon traversée 
par le faisceau d’électrons.  
Des traitements mathématiques ont donc été réalisés avec le programme PEELS [15] :  
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o déconvolution Fourier-Ratio par le pic sans perte pour supprimer la 
contribution matériel, 
o déconvolution Stephens des pertes multiples pour supprimer la 
contribution épaisseur. 
Une description complète de la méthodologie employée pour l’exploitation des spectres peut 
être trouvée dans la référence [12].  
 
La Figure 24 montre les spectres des 6 échantillons « références » après traitement du signal.  
Chaque spectre des composés contenant du molybdène possède les pics caractéristiques 
suivants :  
o le pic le plus intense correspondant au plasmon de volume (autour de 
20-30 eV), 
o des pics d’intensité plus faible dus aux transitions interbandes 
(d’énergie inférieure), 
o le seuil N23 du molybdène au dessus de 40 eV. 
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Figure 24 : Spectres EELS des échantillons de référence. La position du  seuil L23  du 
sodium est repérée par les flèches.  
 
La nature métallique du molybdène (Mo non oxydé) est à l’origine de son pic de plasmon de 
volume très marqué de faible largeur à mi-hauteur. Il devrait nous permettre de différencier 
très facilement le Mo métal de ses autres formes oxydées. On remarque également que le seuil 
N23 est dédoublé contrairement aux trois autres composés. Deux pics sont bien visibles pour 
les composés oxydés autour de 6-7 eV et 12-14 eV. Associés à la forme et à la position du pic 
de plasmon, ils devraient nous permettre de différencier les trois formes oxydées. Enfin, un 
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épaulement à 32 eV (marqué par une flèche sur la figure) permet d’identifier la présence du 
sodium (seuil L23).  
Les spectres de la colle et du verre sont très différents des quatre autres. Les effets d’une 
redéposition ou d’une contamination, qui sont probables lors de la préparation pour le MET 
des échantillons en couche mince, pourront donc être facilement mis en évidence. On peut 
noter sur la Figure 25 que le spectre obtenu sur l’échantillon de verre SLG est très semblable à 
celui obtenu par Jiang [19]. La seule différence notable est l’intensité du seuil L23 du sodium, 




Figure 25 : comparaison des spectres EELS de Na2O-SiO2, Na et Na2O de Jiang [19] (en 
noir) avec celui obtenu sur notre substrat SLG (en rouge) 
 
Sur la Figure 25 sont aussi tracés les spectres EELS du sodium métallique et de Na2O. Si la 
présence de Na0 entre les colonnes est improbable, celle de Na2O peut être envisagée ; son 
spectre EELS est suffisamment caractéristique pour être différencié des autres composés.  
 
2.3. Comparaison avec l’échantillon déposé à haute pression 
d’argon 
 
Afin de ne collecter que le signal d’un seul composé, l’analyse EELS a été réalisée sur 
l’échantillon ayant la plus grande distance intercolonnaire : l’échantillon HPIMNMo . La Figure 26 
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illustre les résultats de l’analyse EELS réalisée sur cet échantillon. Les disques A et B (Figure 
26a) représentent les zones analysées, avec les spectres correspondants après traitement en b 
et c. Les spectres de référence les plus proches ont été superposés. En cœur de colonne, le 
molybdène n’est pas oxydé, le spectre se superposant parfaitement à la référence Mo 
métallique. Entre les colonnes, la comparaison n’est pas aussi directe : le spectre correspond 
principalement au trioxyde de molybdène, sans pour autant exclure la présence de molybdate 
de sodium. Le seuil L23 du sodium est clairement visible (flèche rouge sur la Figure 26c).  
 
 
La spectroscopie de perte d’énergie des électrons a permis d’identifier la phase 
amorphe présente entre les colonnes de molybdène métallique comme un mélange de 
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Figure 26 : Analyse EELS de l’échantillon HPIMNMo  : (a) visualisation des zones d’analyse 
sur une colonne (point A) et entre 2 colonnes (point B), superposition des spectres 
réalisés sur les points A (b) et B (c) avec des spectres de référence. La position du  seuil 
L23 du sodium est repérée par une flèche rouge.  
 
Les résultats de ce paragraphe ont donné lieu à une présentation orale à l’E-MRS en mai 2011 
et une publication dans Surface and Coatings Technology [16].  
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3. Détermination de la fraction volumique de la phase intercolonnaire 
 
Les analyses précédentes ont permis de mettre en évidence la présence d’une phase amorphe 
composée de trioxyde de molybdène et/ou de molybdate de sodium entre les colonnes de 
molybdène métallique. Nous allons maintenant évaluer la fraction volumique de cette phase 
amorphe par réflectométrie X.  
 
3.1. Principe de la mesure par réflectométrie X 
 
La réflectométrie X est une technique de diffusion des rayons X qui consiste à mesurer 
l’intensité du faisceau réfléchi par un échantillon dans la direction spéculaire en fonction du 
vecteur de diffusion normal à sa surface. Il est possible d’extraire à partir des courbes de 
réflectométrie X, l’évolution de la densité électronique d’un échantillon perpendiculairement 
à sa surface, ainsi que l’épaisseur et la rugosité de chacune des couches du matériau. Si la 
composition chimique des couches est connue, leur densité massique pourra alors être 
déterminée. Une courbe de réflectométrie « idéale » est constituée d’un plateau dû à la 
réflexion totale du faisceau incident entre 0 ° et l’angle critique θc qui est lié à la densité 
électronique de la couche. Au dessus de θc l’intensité chute rapidement de plusieurs décades 
puisque la réflectivité varie approximativement en 1/q4, avec q le module du vecteur de 
diffusion (q=4πsinθ/λ avec λ la longueur d’onde du rayonnement X). Dans le cas d’un 
échantillon de faible rugosité, des oscillations dont la périodicité est inversement 
proportionnelle à l’épaisseur de la couche sont observées. 
 
Les mesures de réflectométrie X ont été réalisées sur les échantillons BPIMNMo , 
ST
IMNMo  et 
HP
IMNMo  sur un diffractomètre Bruker D5000 (mode θ/θ, anticathode en Cu, 40 kV, 40 mA).  
Les principales étapes de la mesure sont les suivantes [30] :  
• Réglage de la hauteur de l’échantillon : la source et le détecteur sont amenés face à 
face, le flux incident I0 est mesuré puis la hauteur est ajustée de façon à obtenir I0/2.  
• Détermination des intervalles de mesure en θ et du temps de comptage par point 
associé à chacun des intervalles : une 1ère mesure rapide est réalisée afin de définir 
plusieurs intervalles de mesure en θ. Environ 1000 coups par point de mesure sont 
nécessaires à l’obtention d’une bonne statistique.  
• Mesure de la réflectivité : les différents intervalles en θ sont mesurés avec les temps de 
comptage déterminés lors de l’étape précédente. Un léger recouvrement de ces 
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intervalles est nécessaire. Des atténuateurs de rayons X sont placés entre la source et 
l’échantillon afin d’éviter la saturation du détecteur. Les atténuateurs initiaux sont 
remplacés par des atténuateurs de plus faible épaisseur pour les mesures aux angles au 
dessus de θc. Les mesures se font ensuite sans atténuation lorsque le nombre de coups 
devient faible. Un exemple est donné sur la Figure 27.  
 
Figure 27 : Courbes de réflectométrie X de l’échantillon BPIMNMo . En insert, zoom des 
différents intervalles pour θ>1 °. 
 
Les différents intervalles de mesure sont ensuite superposés et recalculés afin d’obtenir une 
courbe continue de même pas en abscisse.  
Sur la Figure 27, on remarque que peu après 0° l’intensité chute avant de remonter et 
d’atteindre un quasi-palier. Ceci est dû au fait qu’en dessous d’un certain angle θSO (SO pour 
spill-over) dépendant de la largeur de la fente d’entrée du faisceau den et de la largeur de 
l’échantillon l (Figure 28), le faisceau est plus large que l’échantillon et donc seule une partie 
du faisceau va être réfléchie par l’échantillon.  
 







 5 s, atténuateur 1
 5 s, atténuateur 2
 10 s, sans atténuateur
 20 s, sans atténuateur
 50 s, sans atténuateur

































Chapitre 3 : Contact arrière de molybdène 
 61 
 
Figure 28 : représentation géométrique d’une mesure de réflectivité ([16]) 
 
Une correction géométrique de l’empreinte du faisceau incident doit donc être appliquée [30]. 
Le résultat de cette correction est montré sur la Figure 29 dans le cas de l’échantillon BPIMNMo .  
 







 sans correction d'empreinte









Figure 29 : Courbes de réflectométrie X de l’échantillon BPIMNMo  avant et après correction 
d’empreinte. 
 
3.2. Résultats expérimentaux 
 
Les courbes de réflectométrie X après correction d’empreinte des trois échantillons sont 
superposées sur la Figure 30. On observe une diminution de l’angle critique lorsque la 
pression d’argon augmente : la densité électronique de la couche diffusante est plus faible 
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pour des pressions d’argon plus élevées lors du dépôt de la couche de Mo. L’absence 
d’oscillations sur ces courbes est due au fait que la couche de Mo est épaisse (plusieurs 
centaines de nanomètres), sans variation de densité électronique marquée perpendiculairement 
à la surface, et avec une rugosité importante. La courbure du plateau aux faibles valeurs de q 
et pour les échantillons obtenus sous pressions standard et élevée est également 
caractéristique d’une forte rugosité.  
 
















vecteur diffusion q (A-1)
 
Figure 30 : Courbes de réflectométrie X des échantillons BPIMNMo , STIMNMo  et HPIMNMo  après 
correction d’empreinte. 
 
Le programme MOTOFIT [27] a été utilisé pour affiner les courbes de réflectométrie par 
moindres carrés. Pour cela il est d’abord nécessaire de faire l’hypothèse du nombre de 
couches diffusantes ayant des densités de longueur de diffusion (SLD scattering length 
density dans le programme) différentes. La densité de longueur de diffusion est directement 
reliée à la densité électronique qui est une valeur complexe, avec une partie réelle liée à la 
diffusion du faisceau incident par la couche ainsi qu’une partie imaginaire incluant les effets 
d’absorption. L’épaisseur et la rugosité de chaque couche ainsi que le facteur d’échelle et le 
bruit de fond de la courbe sont des variables ajustables.  
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La longueur d’atténuation (c'est-à-dire la profondeur à laquelle l’intensité incidente est divisée 
par le nombre e) des rayons X émis par une anticathode en cuivre par le molybdène est d’une 
centaine de nanomètres à θ=1 ° [1]. Vues les épaisseurs des films de molybdène (de 300 nm 
pour BPIMNMo  à 2 µm pour 
HP
IMNMo ), ceux-ci peuvent être considérés comme ayant une 
épaisseur quasi-infinie vis-à-vis des conditions de réflectométrie X.  
Un premier modèle (modèle 1 de la Figure 31) à une seule couche d’épaisseur infinie et de 
rugosité de surface r0 a été testé mais n’a pas permis d’obtenir des résultats d’affinements 
satisfaisants. Un second modèle (modèle 2 de la Figure 31) composé d’une première couche 
d’épaisseur finie, de rugosité r1 et de densité de longueur de diffusion SLD1, recouvrant une 
deuxième couche d’épaisseur infinie, de rugosité nulle et de densité de longueur de diffusion 
SLD0, permet d’obtenir des résultats d’affinement bien meilleurs.  
 
 
Figure 31 : représentation des modèles utilisés dans le programme MOTOFIT 
 
La Figure 32 présente les courbes expérimentales et après affinement avec le modèle 2 pour 
les échantillons BPIMNMo , 
ST
IMNMo  et 
HP
IMNMo  ainsi que la variation de la densité électronique de 
chacune des couches en fonction de la profondeur.  
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Figure 32 : affinements (courbes noires) des courbes de réflectométrie X des échantillons 
BP
IMNMo
 (en bleu), 
ST
IMNMo
 (en rouge) et 
HP
IMNMo
 (en vert) avec le modèle 2. En insert, courbe 
de densité électronique en fonction de la profondeur dans l’échantillon. 
 
L’amélioration des affinements peut bien sûr être due à l’augmentation du nombre de 
paramètres affinés. Cependant les résultats (Tableau 4) pour les trois courbes sont cohérents 
avec les caractéristiques physiques des couches de Mo :  
• la rugosité de la couche superficielle augmente avec la pression d’argon et est proche 
des valeurs déterminées par MET (Tableau 3),  
• la valeur de la SLD de la couche superficielle est égale à celle de la couche inférieure, 














IMNMo  72.4 4 4 72,5 
ST
IMNMo  69.4 10 10 69,3 
HP
IMNMo  53.6 19 10 54,5 
Tableau 4 : Caractéristiques des couches des échantillons BPIMNMo , STIMNMo  et HPIMNMo  
obtenues après affinement avec MOTOFIT 
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Si la couche diffusante est constituée d’un mélange de composés de densités électroniques 
différentes, la valeur de la SLD du mélange est directement liée à la fraction volumique de 
chaque composé. Dans notre cas, les échantillons contiennent un mélange de phases Mo et 
MoO3, mais aussi peut-être Na2MoO4.2H2O (la possibilité de la présence de vide entre les 
colonnes a été exclue, comme en témoignent les images MET). En considérant ces 3 phases 
on a donc la relation suivante :  
 
SLD (couche) = % vol. (Mo) ×  SLD(Mo) + % vol. (MoO3) ×  SLD(MoO3) + % vol. 
(Na2MoO4.2H2O) ×  SLD(Na2MoO4.2H2O) 
 
En première approximation, la SLD de chaque composé pur peut être estimée à partir de la 
densité massique des produits cristallisés (Tableau 5).  
 
 Mo MoO3 Na2MoO4.2H2O 
Masse volumique 
(g.cm-3) 




76 37 32 
Tableau 5 : valeurs des parties réelles de SLD pour les 3 composés purs 
 
A partir de ces valeurs, on peut donc évaluer la fraction volumique de la phase inter 
colonnaire (Tableau 6). Ceci a été fait en considérant les deux cas extrêmes : un mélange de 
phases Mo et MoO3 ou bien un mélange de phases Mo et Na2MoO4.2H2O.  
 





MoO3 9 % 17 % 57 % 
Na2MoO4.2H2O 8 % 15 % 51 % 
Tableau 6 : fractions volumiques de la phase intercolonnaire des 3 échantillons BPIMNMo , 
ST




Les valeurs obtenues pour ces deux cas extrêmes sont très proches avec environ 8-9 % de 
MoO3,  Na2MoO4.2H2O ou de mélange de ces phases pour l’échantillon BPIMNMo , 15-17 % pour 
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l’échantillon STIMNMo  et 51-57 % pour l’échantillon HPIMNMo . Cette dernière valeur peut sembler 
anormalement élevée ; cependant comme le montrent les images MET (Figure 22), la fraction 
volumique de la phase amorphe est beaucoup plus importante en surface dans l’échantillon 
HP
IMNMo  que pour les échantillons 
BP
IMNMo  et 
ST
IMNMo  qui présentent des bords de colonnes 
presque rectilignes et avec une faible rugosité.  
 
 
La réflectométrie X est une technique de caractérisation qui nous a permis de 
quantifier la fraction volumique d’oxydes de molybdène (MoO3,  Na2MoO4.2H2O) 
présente dans les couches minces de molybdène déposées sur substrat de verre 
sodocalcique. Nous avons ainsi pu observer que cette fraction volumique augmente avec 
la pression d’argon utilisée lors du dépôt.  
 
 
4. Origine de l’oxygène 
 
Nous venons de voir que la couche de molybdène est constituée de colonnes métalliques 
entourées d’une phase amorphe d’oxydes de molybdène dont la fraction volumique augmente 
avec la pression d’argon utilisée pendant le dépôt. L’oxygène présent dans la phase amorphe 
peut provenir de trois sources :  
• Le substrat via Na2O, K2O, CaO, MgO … 
• L’oxygène et l’eau de l’atmosphère lors de la sortie de la couche du bâti de dépôt. 
• L’oxygène et l’eau résiduels présents dans le bâti pendant le dépôt. 
 
4.1. 1ère hypothèse : le substrat comme source d’oxygène 
 
Afin de vérifier l’hypothèse du substrat comme source d’oxygène, des dépôts ont été réalisés 
simultanément sur un substrat SLG et sur un wafer de silicium monocristallin. Une étude XPS 
a montré, après érosion des échantillons jusqu’en milieu de couche, des rapports atomiques 
Mo/O identiques dans les 2 cas [35]. L’épaisseur d’analyse par XPS valant environ 5 nm, une 
érosion préférentielle de la phase oxydée par rapport à la phase métallique, même faible, peut 
entraîner une mauvaise interprétation. Il faut donc envisager les deux possibilités suivantes :  
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• Il y a érosion préférentielle de la phase amorphe oxydée intercolonnaire par rapport au 
molybdène, ce qui peut entraîner un faible écart entre les rapports Mo/O même si l’un 
des échantillons peut contenir plus d’oxyde. Cette hypothèse est illustrée sur la Figure 
33 a.  
• Il n’y a pas d’érosion préférentielle, la quantité relative d’oxyde serait donc la même 
avec les 2 substrats. Dans ce cas la largeur intercolonnaire peut être cependant 
différente entre les 2 échantillons avec soit des colonnes de Mo de petits diamètres et 
des espaces inter colonnaires faibles, soit des colonnes de Mo de grands diamètres et 
des espaces inter colonnaires larges, de manière à avoir un volume relatif d’oxyde 
identique. Cette 2ème hypothèse est illustrée sur la Figure 33 b.  
 
Toutefois les images MET (en section transverse) des couches minces de Mo déposées à une 
pression d’argon de 15 mTorr sur des substrats SLG et Si (Figure 34) montrent que le substrat 
ne semble pas avoir d’effet significatif sur la largeur des colonnes de Mo. Quelle que soit la 
nature des substrats (SLG, Si), les colonnes possèdent des largeurs de l’ordre de 50 nm (en 
haut de colonne) et les espaces intercolonnaires varient de 1 à quelques nm.  
 
  
Figure 33 : représentation schématique du volume analysé par XPS (a) dans le cas d’une  
érosion préférentielle et (b) sans érosion préférentielle 
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Figure 34 : Images MET en section transverse des couches minces de Mo déposées à une 
pression d’argon de 15 mTorr  sur substrat SLG (à gauche) et Si (à droite) 
 
Le substrat en silicium n’est pas totalement exempt d’oxygène puisqu’une couche d’oxyde est 
toujours présente en surface. L’image HRTEM en section transverse montre une couche 
d’oxyde amorphe de 1-2 nm d’épaisseur (Figure 35). Cette épaisseur est typique d’un oxyde 
natif pour un wafer de silicium exposé à l’air [26].  
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Figure 35 : Image en section transverse de l’interface Si/Mo de l’échantillon déposé à 
une pression d’argon de 15 mTorr 
 
A partir du modèle géométrique simplifié ci-dessous (Figure 36) considérant la couche mince 
constituée de colonnes de molybdène à base carrée de 30 nm de côté, 600 nm de long et 
séparées de 1 nm par une phase d’oxyde de molybdène, il est possible d’estimer la quantité 
d’oxygène provenant du SiOx nécessaire à l’oxydation du Mo. 
L’épaisseur d’oxyde natif (e) équivalente au volume d’oxyde intercolonnaire est estimée à 20 
nm environ.  
La quantité d’oxyde natif sur le substrat de silicium (1-2nm) étant très inférieure d’un ordre de 
grandeur (20 nm) à la quantité requise, celui-ci ne peut donc pas être seul à l’origine de la 
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Figure 36 : modèle géométrique utilisé pour l’estimation de l’épaisseur d’oxyde natif (e) 
équivalente au volume intercolonnaire 
(Colonnes carrées de 30 nm de côté, 600 nm de long, séparées de 1 nm) 
 
4.2. 2ème hypothèse : l’oxygène et l’eau de l’atmosphère 
ambiante comme source d’oxygène 
 
Afin d’écarter ou de conserver la 2ème hypothèse à savoir l’oxydation de la couche à 
l’atmosphère ambiante, un échantillon de Mo déposé sur wafer de Si à une pression d’argon 
de 15 mTorr a été mis immédiatement à l’abri de l’air après sa sortie du bâti, puis gratté avec 
une pointe diamant au dessus d’une grille de MET. L’échantillon n’a donc été soumis à 
l’atmosphère ambiante que pendant une durée inférieure à quelques minutes. Les images 
MET (Figure 37) montrent la présence d’une phase amorphe en bord de colonnes et dans les 
espaces intercolonnaires. Cependant il est difficile de totalement écarter une possible 
oxydation du film pendant les quelques minutes passées à l’atmosphère ambiante, notamment 
à cause du caractère nanométrique de la microstructure des couches de molybdène et de la 
forte réactivité du Mo vis-à-vis du dioxygène et de l’eau.   
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Figure 37 : Images MET de l’échantillon de Mo déposé sur Si à une pression d’argon de 
15 mTorr préparé par grattage  
 
4.3. 3ème hypothèse : l’oxygène et l’eau du vide résiduel dans le 
bâti de dépôt 
 
Cette 3ème hypothèse va être validée à partir d’observations MET réalisées sur des films 
minces de molybdène déposés par étapes successives. En effet afin de relaxer les contraintes 
dans le film de molybdène et limiter les inhomogénéités dues au dépôt magnétron, les films 
de Mo sont généralement obtenus par passage multiple sous la cible métallique. Comme le 
montre la Figure 38 le premier effet de ce déplacement sur la morphologie des colonnes est 
leur courbure qui est due à la variation de l’angle moyen des atomes de Mo incidents par 
rapport à la surface de l’échantillon. Le deuxième effet du déplacement sous la cible est 
l’apparition de zones claires parallèles à la surface. Les images MET en section transverse de 
ces zones claires montrent la présence d’une zone amorphe avec une épaisseur pouvant aller 
jusqu’à 5 nm (Figure 39).  
 
Colonnes de Mo 
Phase amorphe 
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Figure 38 : image MET en section transverse d’une couche de molybdène déposée en 
plusieurs passages (en bleu, courbure des colonnes de Mo) 
 
 
Figure 39 : images MET en section transverse d’une couche de molybdène déposée en 






















Chapitre 3 : Contact arrière de molybdène 
 73 
Ceci est confirmé par les résultats SIMS de la Figure 40 obtenus sur les échantillons St 
Gobain Recherche en mode dynamique. Les profils de concentration en oxygène présentent 
un nombre de maxima égal au nombre de rotations en dehors de la cible [8]. 
 
 
Figure 40 : courbes SIMS du rapport O/Mo des échantillons St Gobain Recherche 
BP
SGMo  (en bleu), STSGMo  (en rouge) et HPSGMo  (en vert). 
 
Entre 2 passages sous la cible la surface du film est soumise à l’oxygène et l’eau résiduels 
présents dans le bâti de dépôt entraînant une augmentation de la teneur en oxygène dans la 
couche. Si les périodicités du ratio O/Mo sont comparables dans la profondeur de 
l’échantillon, les amplitudes diffèrent et varient continûment d’un échantillon à l’autre. 
 
 
On peut donc conclure de l’ensemble de ces résultats que la source d’oxygène nécessaire 
à la formation de l’oxyde de Mo n’est probablement pas le substrat et que la phase 
amorphe oxydée entre les colonnes et entre deux passages sous la cible se forme à partir 
de l’oxygène et de l’eau résiduels présents dans le bâti de dépôt. On ne peut cependant 
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5. Discussion et conclusion partielle 
 
5.1. Microstructure des couches minces de molybdène 
 
Le modèle de Thornton [33] permet de prédire la microstructure des revêtements 
métalliques déposés par pulvérisation cathodique en fonction de la pression d’argon et du 
rapport entre la température du substrat T et la température de fusion du métal TM (dans 
notre cas 2623 °C pour le molybdène) (Figure 41).  
 
 
Figure 41: Représentation schématique de la microstructure des revêtements 
métalliques (extrait de [34]) 
 
Les conditions expérimentales utilisées pour le dépôt des échantillons de ce chapitre, à savoir 
des pressions d’argon comprises entre 0,75 et 15 mTorr et une température du substrat très 
inférieure à la température de fusion du molybdène, correspondent, dans le modèle de 
Thornton, à la zone I pour les pressions les plus élevées (une structure poreuse constituée de 
cristallites coniques séparées par des vides) et à une zone intermédiaire entre I et T (des grains 
fibreux empilés avec une forte densité) pour les pressions les plus faibles.  
 
A basse température, la diffusion des adatomes à la surface du substrat est faible. La 
morphologie des couches est alors principalement déterminée par l’angle d’incidence des 
atomes de molybdène par rapport à la surface et le phénomène d’ombrage atomique qui va en 
découler : c’est le modèle d’agrégation balistique. A basse pression d’argon les atomes de 
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molybdène pulvérisés subissent peu de collisions avant d’arriver sur le substrat avec un angle 
proche de la normale à la surface. De plus leur énergie cinétique est suffisante (plusieurs eV) 
pour qu’ils puissent se réorganiser à la surface ; il y a alors formation d’une structure 
relativement dense. A l’opposé, à haute pression d’argon, la diffusion de surface est plus 
limitée, les angles entre la trajectoire des atomes incidents et la surface très variables. La 
formation de structures tridimensionnelles va alors être accentuée par le phénomène 
d’ombrage et conduire à des structures poreuses voire dendritiques avec des vides inter et 
intra-colonnaires ([28], [5]).  
 
 
L’évolution de la structure de nos couches minces en fonction de la pression d’argon est 
identique à celle trouvée dans la littérature ([4], [32]). 
 
 
5.2. Oxydation des couches minces de molybdène 
 
Lee et Doo ont montré que la corrosion du molybdène est très faible à l’air sec à une 
température inférieure à 200 °C et qu’une couche d’oxyde de seulement 1 à 3 couches 
atomiques se forme après 70 jours à température ambiante [25]. La présence de molécules 
d’eau en complément de l’oxygène est donc nécessaire à l’oxydation/corrosion du molybdène. 
 
 
Le vide résiduel pendant le dépôt de la couche de molybdène n’est pas exempt de molécules 
d’eau et de dioxygène, trois sources coexistent :  
• la pression de base dans le bâti de dépôt de molybdène du laboratoire est de 0,75.10-6 
Torr donc loin des conditions d’ultravide. Or la pression partielle en oxygène de la 
réaction Mo + O2 => MoO2 est très faible (10-27 Torr à 500 °C [24]).  
• l’argon contient de l’eau ([H2O] <3 ppm) et du dioxygène ([O 2] <2 ppm) 
• le bâti est totalement mis à l’air pour introduire les substrats de verre et n’est pas 
étuvé. Les parois internes contiennent donc des molécules d’eau adsorbées à leur 
surface. Nous avons estimé le nombre de moles d’oxygène nécessaires pour atteindre 
les fractions volumiques d’oxyde obtenues dans le paragraphe 3.2. Cette valeur est 
équivalente au nombre de moles d’une monocouche de dioxygène sur les parois 
internes du bâti.  
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L’oxydation du molybdène dépend également de la température du substrat. Castaneda et al. 
ont montré l’influence de cette température sur la formation d’oxydes de molybdène (lors 
d’un dépôt par évaporation de molybdène). En dessous de 310 °C le molybdène n’est pas 
affecté alors qu’il est oxydé sous forme Mo6+ au dessus de cette température [9].  
 
Comme nous le verrons dans le paragraphe suivant des ions sodium provenant du verre 
diffusent dans le molybdène. Cela permet l’obtention d’un mélange de molybdate du type 
Na2MoO4 hydraté et de composés du type Na2O.MoO3 comme le montrent les diagrammes de 
phases de la Figure 42.  
 
    
Figure 42 : diagrammes de phase des systèmes Na2MoO4 - MoO3 (à gauche) 
et MoO3 - Na2O MoO3 (à droite) [23] 
 
Dans nos conditions de dépôt, l’oxydation du molybdène est donc possible et la formation 
d’un mélange de trioxyde de molybdène et de molybdate de sodium est très probable.  
 
5.3. Diffusion du sodium à travers la couche de molybdène 
 
Scofield et al. [31] et Bodegard et al. [7] ont montré dans les années 90 que le sodium 
diffusait depuis le substrat en verre jusque dans la couche de CIGSe à travers le molybdène, et 
que la teneur en sodium dans le contact arrière était liée à la teneur en oxygène dans cette 
couche de molybdène. 
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Pour pouvoir diffuser à l’extérieur du verre, le sodium doit dans une première étape diffuser 
dans le verre lui-même. Nous allons revenir rapidement sur la structure du verre sodocalcique 
pour expliquer cette diffusion. Les verres à base de silice sont constitués d’un réseau 
tridimensionnel désordonné de tétraèdes SiO4 liés entre eux par les sommets (Figure 43).  
 
 
Figure 43 : Représentation schématique de la structure d’un verre de silice 
 (extrait de [29]) 
 
Dans le cas des verres sodocalciques, l’introduction d’oxydes tels que Na2O, CaO ou MgO, 
appelés « modificateurs de réseau » va limiter la formation des oxygènes pontants (liés à deux 
atomes de Si). Une représentation est donnée dans le cas du sodium sur la Figure 44.  
Chapitre 3 : Contact arrière de molybdène 
 78 
 
Figure 44 : Limitation de la formation d’oxygènes pontants par introdution de Na2O 
dans le réseau de silice lors de la formation du verre (extrait de [6]) 
 
Chaque ion Na+ n’est associé qu’à un oxygène non pontant alors que les ions Ca2+ et Mg2+ 
sont associés à deux oxygènes non pontants pour assurer la neutralité électrique. Ceci 
explique la plus forte mobilité des ions alcalins dans le verre par rapport aux cations alcalino 
terreux.  
 
La description de la structure du verre la plus acceptée est celle du réseau aléatoire modifié 
(MRN Modified Random Network) établi par Greaves [17] (Figure 45). Ce modèle décrit le 
verre comme un mélange de deux réseaux s’interpénétrant : le premier réseau est formé par 
les tétraèdres SiO4 et le deuxième contient les cations modificateurs de réseau. Ce deuxième 
réseau forme des canaux pouvant être considérés comme des chemins de percolation avec une 
forte mobilité ionique. 
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Figure 45 : représentation du modèle MRN de Greaves (extrait de [17]) 
 
La surface du verre peut subir une réaction d’hydrolyse en présence de molécules d’eau :  
Na2SiO3 + H2O => Na2O + SiO(OH)2 
Cette réaction est bien sûr la plus probable dans l’atmosphère ambiante mais aussi dans le bâti 
qui contient également des molécules d’eau.  
Lors du dépôt de la couche de molybdène, la température du substrat en verre n’est pas 
contrôlée. L’augmentation de la température sous l’effet du bombardement de la surface par 
les atomes de molybdène peut entraîner la réaction de condensation suivante :  
SiO(OH)2 => SiO2 + H2O 
 
Le sodium a un fort impact sur les propriétés électriques [22] et structurales [11] de la couche 
d’absorbeur. Les performances photovoltaïques des cellules vont donc être fortement liées à la 
capacité de la couche de molybdène de rendre disponible plus ou moins d’ions sodium 
pendant la croissance de l’absorbeur. Ceci est en contradiction avec la faible diffusion du 
sodium dans le molybdène métallique qui vaut 2,3.10-10 cm²/s à 800 °C et doit donc être 
nettement plus faible à la température de dépôt du molybdène. Par contre la diffusion du 
sodium dans les oxydes de molybdène est nettement plus élevée. On trouve par exemple des 
valeurs de coefficient de diffusion chimique à température ambiante de l’ordre de 10-10 cm²/s 
pour les ions Na+ dans le molybdate de sodium [10] et de 3×10-9 cm²/s pour les ions Li+ (qui 
a un rayon ionique de 76 pm proche de celui des ions sodium : 102 pm)  dans des poudres de 
trioxyde de molybdène hydraté [18].  
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Les résultats SIMS obtenus sur les échantillons St Gobain Recherche (Figure 46) montrent 
clairement la relation entre la concentration en oxygène et celle en sodium dans les couches 
minces de molybdène déposées par passage multiple sous la cible et confirme donc le lien 
entre la phase oxydée et le sodium. 
 
 
Figure 46 : courbes SIMS des rapports O/Mo et Na/Mo des échantillons St Gobain 
Recherche BPSGMo  en bleu, 
ST
SGMo  en rouge et 
HP
SGMo  en vert. 
 
On peut se demander si la diffusion du sodium hors du verre entraîne son altération. L’analyse 
par XPS des couches BPIMNMo  et 
HP
IMNMo  n’a pas permis d’y détecter la présence de sodium (en 
dehors de la surface). La concentration doit donc être inférieure à 1 %. En partant de 
l’hypothèse d’une concentration atomique de 1 % de sodium, ce qui semble être la limite 
haute, dans une couche de molybdène de 600 nm d’épaisseur, il est possible de calculer 
l’épaisseur de la couche à la surface du verre dont la totalité du sodium aurait diffusé. Cette 
épaisseur est de l’ordre de 10 nm. Cependant les images HRTEM (Figure 47) n’ont pas 
permis de mettre en évidence une dégradation à la surface, probablement à cause de la 
diffusion du sodium dans le verre lui-même qui atténue ou évite totalement un gradient de 
concentration en sodium.  
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5.4. Conclusion partielle 
 
 
Le contact arrière de Mo obtenu par pulvérisation cathodique magnétron DC sur un 
substrat de verre sodocalcique est colonnaire avec une distance entre les colonnes qui 
augmente avec la pression d’argon lors du dépôt. Entre les colonnes de Mo métallique, 
la phase amorphe, identifiée par EELS, est constituée de trioxyde de molybdène et/ou 
de molybdate de sodium. Ceci est illustré sur la Figure 48.  
La fraction volumique de cette phase oxydée par rapport à la phase Mo métallique a été 
quantifiée grâce à la réflectométrie X. Elle se forme principalement à partir de 
l’oxygène et de l’eau résiduels présents dans le bâti de dépôt.  
La microstructure de la couche de molybdène permet donc d’avoir un contact 
électrique arrière constitué de molybdène métallique pour assurer une bonne 
conductivité électrique mais aussi d’une seconde phase pour assurer la diffusion du 
sodium à partir du verre sodocalcique, source de sodium qu’on peut considérer comme 
quasi infinie dans la gamme de concentration recherchée.  
La quantité de cette phase intercolonnaire qui servira de canal de diffusion du sodium 
du substrat de verre vers le CIGSe pendant la croissance de ce dernier est facilement 
ajustable avec la pression d’argon.  
 
Figure 48 : représentation schématique de la microstructure de  la couche de 
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Le substrat sur lequel va être déposé la couche d’absorbeur à base de Cu(In,Ga)Se2 est donc 
constitué de verre recouvert par une couche de Mo plus ou moins dense, à travers laquelle 
peuvent diffuser les composés sodés pendant la croissance de la couche de CIGSe. Cependant 
l’interface Mo/CIGSe n’est pas directe puisqu’une partie du molybdène va être sélénisée sous 
forme de MoSe2 et va entraîner la formation de 2 nouvelles interfaces Mo/MoSe2 et 
MoSe2/CIGSe.  
 
1. Caractéristiques du MoSe2 pouvant influencer les propriétés 
photovoltaïques 
 
Dans cette première partie, nous allons revenir brièvement sur quelques caractéristiques du 
composé MoSe2 importantes dans le contexte des cellules solaires en couches minces.  
 
1.1. Structure cristalline de MoSe2 
 
Les couches de Mo et de CIGSe sont donc séparées par une couche de diséléniure de 
molybdène. Le composé MoSe2 possède une structure lamellaire formée de feuillets Se-Mo-
Se. Les feuillets sont constitués d’atomes de Mo en coordinence prismatique trigonale avec 
des liaisons iono-covalentes alors qu’ils sont faiblement liés entre eux (liaison de type van-
der-Waals) perpendiculairement à l’axe c. Deux empilements différents des feuillets donnent 
lieu aux polytypes 2H et 3R (Figure 49) de groupes d’espace et de paramètres de maille  
P63/mmc, a=3.2830 Å, c=12.9180 Å pour la structure 2H (fiche ICSD 644346) et R3m, 
a=3.2920 Å, c=19.3920 Å pour la structure 3R (fiche ICSD 16948). Quel que soit le polytype 
la distance interfeuillets est de l’ordre de 6.5 Å.  
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Figure 49 : représentation selon la direction [110] des polytypes 2H (à gauche) et 3R (à 
droite) du MoSe2. 
 
1.2. Influence de la couche de MoSe2 sur les caractéristiques 
physiques du matériau 
 
L’effet le plus important de cette couche intermédiaire entre le Mo et le CIGSe concerne les 
caractéristiques électriques des cellules. Elle permet d’assurer un contact électrique quasi-
ohmique entre le Mo et le CIGSe alors que le contact direct Mo/CIGSe est de type Schottky 
([24], [25]).  
 
L’orientation des feuillets par rapport à la surface du substrat de Mo a également une 
influence sur :  
• l’adhésion : le caractère 2D marqué de la structure de MoSe2 lié à la présence de 
liaisons iono-covalentes dans le plan des feuillets et de type Van der Waals dans la 
direction perpendiculaire se traduit par une forte propension à l’exfoliation. Par suite, 
la présence de feuillets parallèles aux plans d’interfaces Mo/MoSe2 et  MoSe2/CIGSe 
peut entraîner des problèmes de tenue mécanique. 
• la conductivité électrique : Hu et al. [9] ont montré une forte anisotropie des 
propriétés électriques sur un monocristal de MoSe2 puisque les conductivités valent 
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1)(25.0 −Ωcm  et 14 )(1071.1 −− Ω× cm  selon que la mesure est réalisée parallèlement et 
perpendiculairement à l’axe c.  
• la diffusion et l’intercalation : elles sont facilitées par les sites lacunaires tétraédriques 
et octaédriques disponibles entre les feuillets. Si on considère la couche de MoSe2 
comme une couche tampon entre le Mo et le CIGSe la diffusion et l’intercalation 
d’espèces seront facilitées avec l’axe c parallèle aux interfaces. De nombreuses 
publications ont traité ce sujet (par exemple [13] dans le cas du sodium, [22] de 
l’indium, ou [20] du gallium).  
 
La Figure 50 schématise ces propriétés liées à la structure lamellaire du MoSe2.  
 
 
Figure 50 : représentation schématique des propriétés liées à la structure lamellaire de 
la couche de MoSe2. 
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2. Influence des conditions de dépôt sur la structuration de la 
couche de MoSe2 
 
Dans la littérature, plusieurs facteurs influençant la formation, l’épaisseur et l’orientation de la 
couche de MoSe2 ont été étudiés. Nous allons les détailler dans cette partie.  
 
2.1. Température du substrat 
 
 Krishnan et al. [11] ont réalisé une étude de la croissance du MoSe2 in situ par DRX en 
température à partir d’une couche de Mo déposée par pulvérisation magnétron RF sur un 
substrat en verre sans sodium, en présence de poudre de Se. Sous atmosphère d’azote, les 
réflexions 100 et 110 du MoSe2 sont observées à partir de 410 °C et leurs intensités 
augmentent jusqu’à 520 °C. Ceci révèle la formation d’une couche de MoSe2 présentant des 
feuillets perpendiculaires à la surface du substrat dès 410 °C et dont l’épaisseur augmente 
avec la température. On ne peut cependant pas exclure la présence d’une couche avec une 
orientation différente à des températures inférieures si son épaisseur est trop faible pour être 
mise en évidence par DRX. Caballero et al. ont observé par spectroscopie Raman la formation 
de MoSe2 sur un substrat Mo/polyimide à 330° C en présence de NaF [5]. Abou-Ras et al. [4] 
ont déterminé par MET l’épaisseur et l’orientation des couches de MoSe2 obtenus par 
sélénisation de Mo déposé sur substrat Si en réacteur tubulaire en fonction de la température 
du substrat et du temps. En dessous de 550 °C, l’épaisseur de la couche reste de l’ordre de 10 
nm quelle que soit la durée du dépôt avec l’axe c perpendiculaire au substrat. Au dessus de 
cette température, l’épaisseur augmente avec le temps et l’axe c est parallèle à la surface du 
Mo. Ces auteurs pensent que la variation de l’épaisseur de la couche de MoSe2 en fonction de 
son orientation peut s’expliquer par le fait que les atomes de Se peuvent atteindre plus 
facilement la couche de Mo par simple diffusion entre les feuillets de MoSe2 déjà formés 
lorsque les feuillets sont perpendiculaires à la surface, alors que leur diffusion à travers les 
feuillets est beaucoup plus faible. Ils proposent également une hypothèse sur l’orientation de 
l’axe c en fonction de la température : en augmentant la température, les différences entre les 
coefficients d’expansion thermique du Mo et du MoSe2 pourraient conduire à un changement 
d’écart de paramètres de maille et finalement à un changement d’orientation préférentielle.  
Nous allons maintenant vérifier si cette dernière hypothèse est vérifiée dans notre cas. Les 
couches de molybdène déposées au laboratoire sont orientées préférentiellement selon la 
direction [110] [35]. Sur la Figure 51, les plans atomiques à l’interface Mo/MoSe2 sont 
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présentés selon les 2 orientations possibles pour l’axe c, à savoir Mo (110) // MoSe2 (001) et 
Mo (110) // MoSe2 (110).   
 
 
Figure 51 : représentation des plans atomiques (110) du Mo, (001) et (110) du MoSe2  
(en noir atomes de Mo, en rouge atomes de Se) 
 
Les orientations présentées sur la figure dans les plans (001) et (110) du MoSe2 sont celles 
permettant d’obtenir le meilleur accord de positions atomiques par rapport à l’orientation 
choisie pour le plan (001) du Mo. Le désaccord D entre les positions atomiques peut alors être 
calculé pour chacune des orientations du MoSe2 dans les deux directions principales avec les 
relations suivantes :  






















2. Cas Mo (110) // MoSe2 (110) : 























On peut tout d’abord remarquer que les valeurs de )001(bD  et 
)110(
bD  sont identiques. 
L’orientation préférentielle ne sera donc pas influencée par ces désaccords. A partir des 
coefficients d’expansion thermique de Mo et 2H-MoSe2 ([1] et [7]), il est possible de calculer 
l’évolution des désaccords de positions atomiques )001(aD  et 
)110(
aD en fonction de la 
température. Les résultats présentés sur la Figure 52 montrent une faible évolution, sans 
croisement des droites. Dans les configurations présentées ici, le changement d’orientation 
préférentielle ne peut donc pas être attribué à la variation des écarts de paramètres de maille 
en fonction de la température.  
 
























Figure 52 : variation des désaccords de positions atomiques )001(aD  et )110(aD  en fonction 
de la température 
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2.2. Composition relative en Cu, In et Ga lors du dépôt de la 
couche d’absorbeur 
 
En conditions Cu riche (c'est-à-dire y=[Cu]/( [In]+[Ga])>1), différents auteurs ont montré que 
l’épaisseur de MoSe2 est très faible avec l’axe c perpendiculaire à la surface alors qu’en 
conditions In et Ga riches, l’épaisseur est beaucoup plus importante, l’axe c étant 
principalement parallèle à la surface (dépôt par coévaporation dans [24], par CVD avec 2 
sources Ga2Se3 et Cu2Se dans [25]). L’analyse des images MET réalisées par Würz [25] 
montre une couche de MoSe2 de 170 nm d’épaisseur avec l’axe c parallèle à la surface côté 
molybdène puis qui se courbe pour devenir perpendiculaire à l’interface MoSe2/CIGSe en 
formant une sorte de dôme. L’hypothèse de l’épaisseur liée à la facilité de diffusion du Se 
entre les feuillets ne peut être validée dans ce cas là. Park et al. [16] ont montré que 
l’épaisseur de MoSe2 dépend de la séquence de dépôts des précurseurs obtenus par 
pulvérisation de cibles CuGa et In dans un procédé RTP (Rapid Thermal Process) : 
Mo/CuGa/In > Mo/In/CuGa/In > Mo/CuGaIn > Mo/In/CuGa.  
 
2.3. Présence de sodium 
 
Wada et al. [24] ont observé une plus forte croissance de MoSe2 pour un substrat en verre 
sodo-calcique que pour le même substrat avec une barrière au sodium (SiO2). Rostan et al. 
[17] ont sélénisé une couche de 10 nm de Mo déposé par « electron gun evaporation » sur un 
film de ZnO:Al uniquement en présence de NaF en attribuant cette réactivité à « l’effet 
catalytique» du Na+ via la formation de polysélénides de sodium selon le modèle de Braunger 
[4]. Cependant l’impact du Na+ sur la croissance de MoSe2 n’est pas toujours vérifié puisque 
des couches épaisses ont été obtenues avec un substrat Si dans [4] et un substrat de verre sans 
sodium dans [11]. Würz et al. n’ont pas observé de différence de structure par DRX avec ou 
sans Na+ mais une différence d’adhésion de la couche de CIGSe qu’ils attribuent à une densité 
de surfaces de contacts plus faible sans Na+ [25].  
 
2.4. Densité de la couche de Mo 
 
Ce dernier point est bien sûr à associer à la quantité de Na+ disponible pendant la sélénisation 
du Mo. En effet, comme cela a été décrit dans le chapitre précédent, il existe un lien entre la 
densité de la couche de Mo, c'est-à-dire la distance entre les colonnes métalliques, et la 
diffusion du sodium à travers celle-ci. Zhu et al. [27] et Yoon et al. [26] ont observé une 
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diminution de l’épaisseur de MoSe2 avec l’augmentation de la pression d’Ar pendant le dépôt 
de Mo par pulvérisation magnétron DC, ce qui est contradictoire a priori avec l’hypothèse 
d’une croissance favorisée par le Na+. Pour une pression de dépôt donnée (1,2 Pa), ils ont 
également mesuré l’épaisseur de MoSe2 en fonction de l’épaisseur d’une barrière aux ions 
Na+ (SiO2) et ont obtenu un optimum (Figure 53).  
 
 
Figure 53 : épaisseur de la couche de MoSe2 en fonction de la durée de dépôt de la 
couche de SiO2 (servant de barrière à la diffusion du Na+) (extrait de [27])  
 
Cet optimum pourrait être expliqué par la présence de Na2Sex (avec x=1-6, sauf 5 [4]) en 
surface de la couche de Mo pendant la sélénisation :  
• dans la région I, lorsque la quantité d’ions sodium diminue, la valeur de x augmente 
pour atteindre 6 et former le composé Na2Se6. La température de fusion des 
polysélénides Na2Sex diminue lorsque x augmente (Na2Se >875 °C, Na2Se2 495 °C, 
Na2Se3 313 °C, Na2Se4 290 °C, Na2Se6 258 °C [12]), favorisant la sélénisation du Mo 
lorsque x est élevé.   
• dans la région II, la quantité d’ions sodium, et donc de composés Na2Sex, devient de 
plus en plus faible, entraînant une diminution de l’épaisseur de MoSe2. 
 
2.5. Oxydation de la couche de molybdène 
 
Palm et al. [15] ont trouvé que l’épaisseur de la couche de MoSe2 était plus faible sur des 
couches de Mo riches en oxygène. Cet effet a été confirmé par des études récentes qui 
montrent que la présence d’oxydes de Mo (sous la forme de MoO2 ou MoO3) limite la 
formation de MoSe2 ([6], [21]). Ce comportement peut être expliqué à partir des valeurs des 
énergies libres de Gibbs des réactions suivantes :  
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Mo + 2 Se => MoSe2 (- 29,41 kcal/mol) 
Mo + O2 => MoO2 (- 104,20 kcal/mol) 
Mo + 3/2 O2  => MoO3 (- 128,04 kcal/mol) 
MoO2 + 2 Se => MoSe2 + O2 (+70,3 kcal/mol) 
MoO3 + 2 Se => MoSe2 + 3/2 O2 (+ 98,63 kcal/mol) 
MoO3 + 2 Se => MoO2 + MoSe2 + 1/2 O2  (- 13,09 kcal/mol) 
 
En effet, les réactions thermodynamiquement favorisées sont les réactions d’oxydation du 
molybdène. Cependant les conditions de sélénisation dans un bâti de dépôt sont loin de 




L’ensemble de ces données de la littérature montre qu’il est difficile d’en extraire des 
lois de comportement et de rendre la croissance (orientation et épaisseur) de MoSe2 
aisément prédictible. Cela est d’autant plus difficile que les conditions opératoires 
diffèrent (type de réacteurs, nature et caractéristiques du substrat, concentrations en 
ions sodium, pressions partielles en Se, O2, températures et temps de dépôt etc…)  
 
 
Nous allons dans le prochain paragraphe tenter de relier les principales caractéristiques des 
couches de MoSe2 observées par MET aux conditions de dépôt utilisées dans notre 
laboratoire.  
 
3. Morphologie des couches de MoSe2 obtenues au laboratoire 
 
D’après les paragraphes précédents, la caractérisation de la morphologie (épaisseur et 
orientation des feuillets) de la couche de MoSe2 est donc nécessaire et peut dépendre de 
multiples facteurs. Dans ce paragraphe nous allons étudier l’effet de la densité de la couche de 
Mo et donc de la teneur en sodium, mais aussi l’impact de la composition relative en Cu par 
rapport à celle en In et Ga en début de croissance de la couche de CIGSe sur la structuration 
de la couche de MoSe2. 
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3.1. Sélénisation des couches de Mo (avant dépôt du CIGSe) 
 
Selon notre procédé de dépôt par coévaporation, la couche de MoSe2 peut se former non 
seulement pendant le dépôt de l’absorbeur CIGSe mais aussi pendant une pré-étape de 
chauffage du substrat verre sodocalcique/Mo sous atmosphère séléniée. Afin d’étudier 
l’influence des ions Na+ sur la sélénisation du Mo, des couches minces de Mo déposées sous 
des pressions d’argon différentes (2 et 10 mTorr) ont été introduites dans le bâti de dépôt puis 
soumises à une atmosphère de sélénium, la température du substrat verre sodocalcique/Mo 
étant fixée à 580 °C. Deux séries d’échantillons ont été préparées pour vérifier la 
reproductibilité des conditions de croissance du MoSe2. Pour l’observation par MET, les 
échantillons ont été préparés par simple grattage avec une pointe diamant au dessus d’une 
grille de cuivre recouverte d’une membrane de carbone à trous.  
 
La Figure 54 présente des images MET de la 1ère série d’échantillons avec des couches de 
molybdène déposées sous une pression d’argon de 2 et 10 mTorr. Des plans distants de 0,65 
nm environ sont clairement visibles et correspondent à la distance interfeuillets du composé 
MoSe2. Pour l’échantillon « 2 mTorr », l’épaisseur de la couche de MoSe2 est de 40 nm, la 
majorité des feuillets étant orientés perpendiculairement à la surface de Mo puis courbés à 
l’extrémité. Pour l’échantillon « 10 mTorr », l’épaisseur n’est plus que de 5 nm environ, les 
feuillets sont parallèles à la surface de Mo et entourent chacune des colonnes. Le MoSe2 est 
présent en profondeur entre les colonnes en suivant leur morphologie (comme cela a été 
observé par Sandino et al. [19] avec du MoS2 lors de la croissance de CuInS2). 
 
Les images MET de la Figure 55 ont été réalisées sur la 2ème série d’échantillons avec des 
couches de molybdène déposées sous une pression d’argon de 2, 10 et 15 mTorr. Les 
observations sont très différentes de la 1ère série puisque quelle que soit la pression d’argon 
utilisée lors du dépôt de la couche de molybdène, l’épaisseur de la couche de MoSe2 est très 
faible (de l’ordre de 5 nm) avec des feuillets parallèles à la surface des colonnes de Mo. Des 
conditions de dépôts « identiques » réalisés sur des substrats similaires ne donnent donc pas 
les mêmes résultats. Cependant il faut rappeler que le bâti est totalement mis à l’air avant 
d’introduire de nouveaux substrats et qu’il n’y a pas d’étuvage avant un dépôt de molybdène. 
On peut donc notamment s’attendre à des variations de concentrations en molécules d’eau et 
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d’oxygène entre deux dépôts. Il semble donc difficile de répéter des conditions de dépôt 
strictement identiques.  
 
 
Figure 54 : images MET d’échantillons de Mo (déposés à des pressions d’Ar de 2 et 10 
mTorr) après sélénisation. 
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Figure 55: images MET d’échantillons de Mo (déposés à des pressions d’Ar de 2, 10 et 
15 mTorr) après sélénisation. 
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L’ensemble de la couche de Mo étant recouverte par les feuillets de MoSe2, les espaces de 
Van der Waals entre les feuillets perpendiculaires à la surface peuvent être considérés comme 
les chemins de diffusion des ions depuis le verre sodocalcique vers la couche de CIGSe 
pendant la croissance de celle-ci. Ceci n’est vrai que dans le cas d’espaces interfeuillets 
« débouchant ». Or, des structures fermées, limitant probablement la diffusion des ions, ont 
été observées pour certains échantillons (Figure 56) et devraient être également prises en 
compte en complément de l’orientation des feuillets de MoSe2 si elles étaient les plus 
représentées. Dans l’ensemble des échantillons observés pendant cette thèse, la présence de 
ces structures a été très rare et leur impact peut donc être négligé.  
 
 
Figure 56: images MET d’échantillons de Mo (déposés à des pressions d’Ar de 10 et 15 
mTorr) après sélénisation montrant la présence de structures fermées.  
 
3.2. Influence du mode de croissance de la couche de CIGSe 
 
Nous allons maintenant déterminer si le taux de cuivre présent au début du dépôt de la couche 
de CIGSe a une influence sur la croissance de la couche de MoSe2.  Pour cela deux dépôts de 
CIGSe ont été réalisés sur des substrats identiques (couche de Mo déposée sous une pression 
d’argon de 8 mTorr) donc ayant le même potentiel de diffusion du sodium, sans 
présélénisation. Les deux modes de croissance  utilisés comportent une 1ère étape sans Cu 
(procédé de dépôt « 3-stage ») ou riche en Cu (procédé de dépôt « CuRO » (Cu Rich Off)). 
Contrairement au paragraphe précédent les échantillons ont été préparés par polissage en 
section transverse pour les observations par MET (Figure 57). Avec le procédé 3-stage 
l’épaisseur de MoSe2 est de l’ordre de 15 à 20 nm avec des feuillets parallèles à l’axe des 
colonnes près de l’interface Mo/MoSe2 puis courbés jusqu’à devenir parfois parallèles à 
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l’interface MoSe2/CIGSe. Pour le procédé CuRO l’épaisseur est plus faible (<10 nm) et les 
feuillets restent parallèles aux contours des colonnes de Mo. Dans les 2 cas, des feuillets sont 
visibles entre les colonnes de Mo.  
 
 
Figure 57 : images MET des interfaces Mo/MoSe2/CIGSe avec des couches de CIGSe 
déposées selon les procédés 3-stage et CuRO (sur un même substrat de Mo déposé à une 
pression d’argon de 8 mTorr) 
 
3.3. Influence de la teneur en sodium  
 
Afin d’étudier l’effet de la teneur en sodium disponible sur la croissance de la couche de 
MoSe2, un dépôt de CIGSe a été réalisé simultanément sur différents substrats ne laissant pas 
(couche barrière de SiN), peu (couche de Mo dense déposée sous une pression d’argon de 2 
mTorr) ou beaucoup (couche de Mo peu dense déposée sous une pression d’argon de 15 
mTorr) diffuser le sodium. Pour les analyses MET, les échantillons ont été préparés par la 
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technique « lift-off » : une lame de verre a été collée sur l’échantillon du côté de la couche de 
CIGSe, la plus faible tenue mécanique à l’interface MoSe2/CIGSe permet alors de séparer ces 
2 couches lors du décollement. Les échantillons ont ensuite été grattés avec une pointe 
diamant du côté molybdène. Les images MET (Figure 58) montrent que quelle que soit la 
disponibilité du sodium, les couches de MoSe2 sont similaires avec une faible épaisseur de 
l’ordre de 10 à 15 nm et des feuillets entourant les colonnes de Mo.  
Nous avons répété ce type d’observation sur deux couches de Mo déposées à 2 et 15 mTorr en 
préparant cette fois-ci les échantillons en section transverse sans décollement. Les images 
MET sont présentées sur la Figure 59. Les deux interfaces Mo/MoSe2 et MoSe2/CIGSe sont 
clairement visibles ; l’épaisseur de la couche est similaire avec des feuillets parallèles mais 
aussi perpendiculaires à l’interface. Les feuillets sont plus difficilement observables sur 
l’échantillon « 15 mTorr » probablement à cause de l’épaisseur plus importante de la section 
transverse.  
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Figure 58 : images MET des extrémités de colonnes de Mo (SiN, 2 et 15 mTorr) obtenues 
par grattage après un dépôt simultané de CIGSe selon le procédé 3-stage. Les flêches 
rouges servent de repère à l’observation de la couche de MoSe2. 
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Figure 59 : images MET des interfaces Mo/MoSe2/CIGSe après un dépôt simultané de 
CIGSe selon le procédé 3-stage sur des couches de Mo déposées à une pression d’argon 
de 2 et 15 mTorr. Les pointillés rouges servent de repère à l’observation de l’interface 
MoSe2/CIGSe. 
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3.4. Molybdène « St Gobain Recherche »  
 
Les couches de MoSe2 présentées jusqu’à maintenant avaient pour la plupart des épaisseurs 
assez faibles (<30 nm). Les seules couches de MoSe2 d’épaisseurs supérieures à 50 nm n’ont 
été obtenues que par dépôt « 3-stage » et «  CuPRO » (Cu Poor Rich Off) sur des couches de 
molybdène fournies par la société St Gobain Recherche (Figure 60). Ceci montre bien que la 
croissance de la couche de MoSe2 dépend bel et bien des caractéristiques de la couche de Mo 
puisque des conditions de dépôt de la couche de CIGSe identiques (par exemple le procédé 
« 3-stage » pour les Figure 59 et Figure 60) donnent des épaisseurs très variables dans le cas 
de molybdène très différents.  
 
 
Figure 60 : images MET des interfaces Mo/MoSe2/CIGSe avec des couches de CIGSe 
déposées selon les procédés 3-stages et CuPRO (sur un même substrat de Mo fourni par 
St Gobain Recherche) 
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4. Caractérisation des interfaces Mo/MoSe2 et MoSe2/CIGSe 
 
4.1. Caractérisation par spectroscopie de photoélectrons (XPS)  
 
L’interface MoSe2/CIGSe est une interface enterrée. Sa caractérisation par une technique 
d’analyse de surface comme l’est l’XPS est possible sans érosion si on utilise la procédure 
« lift-off » évoquée ci-dessus. Cette méthode a été utilisée avec succès dans une étude 
précédente par Bär et al. [3]. Nous l’avons appliquée à des échantillons dont les couches de 
CIGSe ont été déposées simultanément par le procédé « 3-stage » sur des couches de 
molybdène elles mêmes déposées sous une pression d’argon de 2, 10 et 15 mTorr [18]. Les 
faces avant des couches de molybdène et les faces arrière des couches de CIGSe de ces 3 
échantillons ont été analysés par XPS. Les mesures ont été réalisées sur un spectromètre 
Kratos Axis Ultra (source Al Kα 150 W, surface analysée 700x300 µm²).  
La procédure de séparation des couches a été contrôlée à partir des spectres larges de la face 
avant du Mo et de la face arrière du CIGSe. Sur les spectres de la face avant du Mo, hormis 
les pics relatifs à la couche de MoSe2, tous les éléments du CIGSe sont détectés mais en 
faibles concentrations surtout pour l'In et le Cu. Des cristallites de CIGSe sont donc 
certainement présentes sur la face avant du Mo après séparation. En comparant les intensités 
des pics Cu 2p3/2 du côté Mo avec celles de la face arrière du CIGSe, le taux de couverture du 
Mo par des particules de CIGSe peut être estimé à environ 3 % pour l’échantillon CIGSe/Mo 
2 mTorr et 2 % pour l’échantillon CIGSe/Mo15 mTorr. Ces valeurs sont en bon accord avec 
celle trouvée par Bär et al. [3] qui avaient utilisé la même procédure. 
Par ailleurs, la comparaison des intensités des pics XPS du Cu, Ga et In du côté Mo avec 
celles des mêmes pics de la face arrière du CIGSe montre que les abondances relatives de Cu, 
Ga et In du côté Mo différent beaucoup de la composition du CIGSe. En effet  le Ga reste très 
présent sur la face avant du molybdène. Les pics Ga 2p3/2 côté face arrière du CIGSe et côté 
face avant du Mo sont présentés sur la Figure 61. Pour chaque échantillon, l’intensité du pic 
Ga 2p3/2 côté face avant du Mo a été normalisée en fixant celle du pic Ga 2p3/2 côté face 
arrière du CIGSe égale à l’unité. L’analyse des résultats montre que la quantité de Ga présente 
sur la face avant du Mo augmente avec la largeur intercolonnaire de la couche de Mo (c'est-à-
dire la pression d’argon utilisée lors de son dépôt) et qu’il est présent sous forme oxydée 
(l’énergie de liaison est plus élevée que celle du Ga côté face arrière du CIGSe). Cette 
oxydation peut cependant avoir lieu lors de l’exposition à l’atmosphère ambiante entre l’étape 
de séparation des couches et la mise sous vide dans le bâti XPS. Il est important de rappeler 
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ici que l’analyse XPS est une technique de surface qui ne sonde que les 5 premiers 
nanomètres de l’épaisseur de l’échantillon.  
 
 
Figure 61 : pics Ga 2p3/2 (i) côté face avant du Mo et (ii) côté face arrière du CIGSe pour 
des échantillons dont les couches de Mo ont été déposées sous une pression d’argon de 2 
(a), 10 (b) et 15 mTorr (c). 
 
La présence du gallium côté face avant du Mo avait également été observée  par Bär et al. qui 
avaient proposé deux scénarii : un scénario « diffusion » avec interdiffusion du Ga du côté 
Mo et du Mo du côté CIGSe et  un scénario « résidu » basé sur la présence de cristallites de 
séléniure de Ga côté Mo, avec la possibilité d’avoir une combinaison de ces deux scenarii 
(Figure 62).  Il est à noter que dans cette étude antérieure, le clivage s'était effectué sous vide 
et qu'aucun déplacement des pics Ga 2p3/2  n'avait été rapporté. 
 
 
Figure 62 : schéma des 2 scénarii « diffusion » et « résidu » proposés par Bär et al 
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Des mesures semblables réalisées par Erfurth et al. [8] ont mis en évidence la diffusion de Ga 
mais aussi celle de l’In dans le contact arrière mais avec des concentrations atomiques très 
faibles (<1%). Une partie de l’indium détecté sur nos spectres larges pourrait donc provenir, 
non pas de grains de CIGSe restant sur la face avant du Mo, mais de la diffusion d’In dans la 
couche de MoSe2. 
Cependant sans conditions plus précises sur le mode opératoire (température, réacteur, 
pression d’Ar, qualité des dépôts de Mo etc…) utilisé dans ces publications, il est difficile de 
comparer les résultats. 
Enfin, la comparaison des intensités des pics Na 1s sur la face avant du Mo a montré que la 
teneur en sodium est plus élevée pour l’échantillon CIGSe/Mo15 mTorr [18]. Ceci confirme 
la plus forte diffusion de cet alcalin dans la couche de Mo lorsque la largeur intercolonnaire 
est plus grande.  
 
4.2. Caractérisation par MET  
 
Afin de localiser la présence de Ga sur la face avant du Mo, des analyses EDX en haut des 
colonnes de Mo (sur les feuillets de MoSe2 mais aussi sur la colonne de Mo elle-même) ont 
été réalisées sur le même échantillon « Mo 15 mTorr » que celui analysé par XPS dans le 
paragraphe précédent. Ceci n’a pas été concluant puisqu’une seule analyse a mis en évidence 
la présence de Ga sans équivoque (Figure 63). Cette différence de résultats entre XPS et 
MET-EDX peut provenir de l’inhomogénéité spatiale de la répartition du Ga, mais aussi de la 
limité de détection de l’EDX plus élevée que l’XPS. 
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Figure 63 : analyse EDX en haut d’une colonne de Mo 15 mTorr 
 
En plus de la présence ou non de Ga à l’interface entre Mo et CIGSe, il est également 
important de vérifier la qualité de l’empilement cristallin des différents matériaux, les défauts 
d’empilement pouvant donner lieu à des centres de recombinaison des porteurs de charges. 
Quelques images MET haute résolution ont été obtenues sur les interfaces Mo/MoSe2 et 
MoSe2/CIGSe.  
La Figure 64 a été réalisée sur un échantillon obtenu par dépôt 3-stage sur une couche de Mo 
fournie par St Gobain Recherche. Dans cet échantillon la couche de MoSe2 a une épaisseur 
d’une cinquantaine de nanomètres avec des feuillets perpendiculaires à la surface près de 
l’interface, puis courbés loin de celle-ci (Figure 64 a). Les profils réalisés sur le Mo, le MoSe2 
et leur interface (Figure 64 c) vérifient la relation suivante :  
 
(Mo)d  3 )(MoSed 1102002 ×≈   
 
Ceci démontre que des relations d’orientation peuvent exister entre ces deux phases avec 3 
plans (110) de Mo par feuillet de MoSe2.  
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La transformée de Fourier d’une zone située entre deux régions avec des feuillets 
perpendiculaires au plan de l’image est présentée sur la Figure 64 d. Les différentes taches 
peuvent être indexées selon l’axe de zone [301] de MoSe2. Une rotation de 53 ° autour de la 
direction [210] permet de passer de l’axe de zone [100] pour laquelle les feuillets sont 
perpendiculaires au plan de l’image à l’axe de zone [301]. Des motifs hexagonaux, plus 
facilement observables sur l’image filtrée (Figure 64 e), sont également présents dans les 
zones où les feuillets perpendiculaires au plan de l’image sont absents et peuvent 
correspondre à l’empilement désordonné de feuillets. L’ensemble de ces orientations peuvent 
être associées en considérant une structure géométrique de type tubulaire. Les plans courbés 
formant un dôme loin de l’interface pourraient être le sommet de ce tube. De tels nanotubes 
de MoSe2 multiparois ont déjà été identifiés [14].  
La Figure 65 a été réalisée sur une couche de CIGSe obtenue par procédé « 3-stage » sur une 
couche de Mo déposée au laboratoire sous une pression d’argon de 8 mTorr. Sur la Figure 65 
c, on observe des feuillets de MoSe2 perpendiculaires à l’interface avec CIGSe. Les images 
HRTEM brute (d) et traitée (filtrage) (e) permettent de proposer la relation suivante :  
 
(CIGSe)d  2 )(MoSed 2-11-2002 ×≈ avec une désorientation de l’ordre de 5 °. 
 
On peut aussi noter une modification des positions atomiques à l’interface, probablement pour 
accommoder les désaccords entre les deux structures cristallines. Dans cette configuration le 
désaccord entre les plans (002) du MoSe2 et )211(
−−
 du CIGSe vaut 1,5 %.  
Cela démontre là encore que des relations d’orientation peuvent exister entre ces deux phases 
avec 2 plans )211(
−−
 de CIGSe par feuillet de MoSe2.  
 
Les représentations structurales ont été obtenues avec le module QSTEM Model Builder 
développé par Christoph Koch [10].  




Figure 64 : (a, b) images MET de l’interface Mo/MoSe2 sur une couche de CIGSe 
déposée selon le procédé 3-stage (sur un substrat de Mo fourni par St Gobain), (c) 
profils près de l’interface, (d) FFT d’une zone de l’image (b), (e) image filtrée d’une zone 
de l’image (b), (f) représentation structurale de l’image (e)  
 




Figure 65 : (a, b, c) images MET d’une couche de CIGSe déposée selon le procédé 3-
stage (sur un substrat de Mo déposé à une pression d’argon de 8 mTorr), (d, e) image 
HRTEM de l’interface MoSe2/CIGSe, (f) représentation structurale de l’image (e) 
Chapitre 4 : Caractérisation de l’interface Mo/CIGSe 
 114 
5. Conclusion partielle  
  
 
Si l’on considère que la quantité de sodium « disponible » augmente avec la pression 
d’argon utilisée pendant le dépôt de la couche de Mo, les observations MET montrent 
que l’épaisseur de la couche de MoSe2 n’augmente pas avec cette pression. Ces résultats 
ne sont pas forcément en contradiction avec la courbe de la Figure 53 puisque nous ne 
pouvons pas déterminer expérimentalement les rapports Na/Se dans nos conditions de 
dépôts à 2 et 15 mTorr et donc nous positionner par rapport à un éventuel optimum.  
La sélénisation des couches de Mo seul (sans dépôt de CIGSe) ne semble pas 
reproductible puisque des conditions de dépôt dont les principaux paramètres sont 
identiques nous ont conduits à des résultats différents. Il faut cependant nuancer le 
terme identiques, notamment en ce qui concerne la teneur en molécules d’eau dans le 
bâti lors du dépôt.   
L’effet du rapport atomique Cu/(In+Ga) en début de croissance de la couche CIGSe sur 
l’épaisseur est relativement faible dans notre cas, même si on note tout de même que 
des conditions sans Cu en début de dépôt favorise la croissance de la couche de MoSe2 
par rapport à des conditions Cu riche. Cependant il semble avoir un effet plus marqué 
sur l’orientation de la couche avec des feuillets plutôt perpendiculaires aux interfaces 
en conditions sans Cu en début de dépôt et des feuillets entourant les colonnes de Mo 
dans l’autre cas. 
La présence de Ga dans la couche de MoSe2 a été mise en évidence. Des relations de 
croissance cristalline ont été obtenues entre la couche de Mo et celle de MoSe2 et aussi 
entre la couche de MoSe2 et celle de CIGSe. Dans le cas de couches de MoSe2 épaisses 
avec des feuillets perpendiculaires à l’interface, la structuration sous forme de tubes 
multifeuillets fermés est probable.  
 
 
Le chapitre suivant sera consacré à l’étude de l’influence que peut également avoir la pression 
d’argon utilisée lors du dépôt de molybdène sur la croissance de la couche de CIGSe.  
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Afin d’étudier l’impact de la couche de molybdène sur les performances photovoltaïques des 
cellules, deux couches minces de CIGSe ont été déposées simultanément par le procédé « 3-
stage » sur les substrats de molybdène poreux caractérisés dans le chapitre 2, dans lesquels la 
largeur entre les colonnes de molybdène métallique est très faible : BPIMNMo , ou grande : 
HP
IMNMo . Ces échantillons seront par la suite nommés CIGSe /
BP
IMNMo  et CIGSe /
HP
IMNMo . Les 
mesures courant tension J(V) sous éclairement standard à 25 °C [35] ont montré que la 
tension de circuit ouvert (Voc) et le facteur de forme (FF) sont plus faibles pour l’échantillon 
CIGSe / HPIMNMo  dont le molybdène a été déposé à plus haute pression d’argon que pour 
l’échantillon CIGSe / BPIMNMo  (Tableau 7).  
 
 Voc (mV) Jsc (mA/cm²) FF (%) Rendement (%) 
CIGSe / BPIMNMo  696 31.8 72.2 16.0 
CIGSe / HPIMNMo  642 31.6 69.0 14.0 
Tableau 7 : principales caractéristiques photovoltaïques des cellules CIGSe / BPIMNMo  et 
CIGSe / HPIMNMo  
 
Les mesures J(V) réalisées sur ces deux échantillons sous éclairement standard en fonction de 
la température ont également montré qu’un phénomène bloquant les porteurs photogénérés, 
appelé « roll-over » apparaît dans l’échantillon susceptible de laisser le plus diffuser le 
sodium pendant la croissance de la couche d’absorbeur : CIGSe / HPIMNMo  (Figure 66).  
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Figure 66 : courbes J(V) à T = 100 K des échantillons CIGSe / BPIMNMo  et CIGSe / HPIMNMo  
 
Ce phénomène a été observé par Caballero et al. [4] mais dans leur cas, contrairement à nos 
résultats, l’augmentation de la quantité de sodium disponible entraîne sa suppression. Les 
auteurs ont attribué cette différence de comportement à la modification de la structuration de 
la couche de MoSe2 en fonction de la quantité de sodium disponible. Cependant leur étude a 
été réalisée sur des substrats polymères souples, avec du sodium sous la forme de NaF et à 
température maximale de dépôt relativement basse (< 420 °C), donc loin des conditions de 
dépôt de nos échantillons (substrat en verre sodocalcique, température de dépôt maximale 580 
°C).  
Les images MET réalisées sur les couches de MoSe2 des deux échantillons CIGSe / BPIMNMo  et 
CIGSe / HPIMNMo  montrent qu’elles ont une structuration similaire en terme d’orientation des 
feuillets et d’épaisseur (Figure 67). De plus la dépendance en température de la Voc de ces 
cellules a permis de mettre en évidence que le mécanisme de recombinaison dominant a 
probablement lieu dans la zone de charge d'espace [35].  
 
 




Figure 67 : images MET en section transverse des interfaces Mo/MoSe2/CIGSe des 
échantillons CIGSe / BPIMNMo  (en bleu) et CIGSe / HPIMNMo  (en vert) 
 
Nous allons donc tenter de mettre en évidence dans ce chapitre les différences d’un point de 
vue matériau entre ces deux échantillons au sein de la couche de CIGSe qui peuvent être à 
l’origine de cette baisse de rendement photovoltaïque. Dans une première partie, nous allons 
vérifier s’il existe une couche superficielle de structure cristalline différente du reste de la 
couche dans l’échantillon présentant les moins bonnes caractéristiques électriques. Dans une 
seconde partie, le gradient [Ga]/([Ga]+[In]) va être caractérisé, afin d’en extraire les 
variations de largeur de bande interdite, dans les deux échantillons. Enfin, un lien possible 
entre les écarts des gradients et les rendements sera abordé.  
 
1. Présence ou absence d’une couche superficielle dans l’absorbeur 
CIGSe 
 
1.1. Etat de l’art sur l’identification d’une couche superficielle 
 
Les surfaces des couches de CIGSe synthétisées par le procédé « 3-stage » sont déficitaires en 
cuivre. Ce déficit peut être à l’origine de jonctions p-n et de caractéristiques structurales 
particulières. 
Schmid et al. [36] ont été les premiers à faire l’hypothèse de l’existence d’une jonction 
enterrée dans un absorbeur entre une couche de CuInSe2 de type p et un composé lacunaire 
ordonné (OVC Ordered Vacancy Compound) de type n. Ils sont même allés jusqu’à affirmer 
que la couche tampon de CdS était nécessaire techniquement pour protéger la couche d’OVC 
lors du dépôt de l’oxyde conducteur transparent mais pas électriquement. Cette jonction a été 
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localisée par microscopie à sonde de Kelvin à 30-80 nm de l’interface CIGSe/CdS par Jiang et 
al. [24].  
Les études DRX menées par Souilah et al. [39] sur des composés déficitaires en cuivre 
synthétisés par chimie du solide (à hautes températures en tubes scellés) ont montré que la 
structure chalcopyrite de groupe d’espace dI 24
−
 était modifiée en structure de type stannite 
de groupe d’espace mI 24
−





=   est 
inférieure à 0,7. La structure reste identique pour les composés avec y variant de 0,7 à 0,2 
avec une variation des paramètres de maille continue. L’absence de surstructures dues à 
l’organisation de lacunes rend inapproprié le terme d’OVC, utilisé dans la communauté 
CIGSe pour nommer les composés fortement déficitaires en cuivre Cu(In,Ga)3Se5 et 
Cu(In,Ga)5Se8. 
Une couche de surface de 150 à 250 nm d’épaisseur, déficitaire en cuivre et présentant des 
dislocations, a été observée par MET par Hasoon et al. sur une couche de CIGSe déposée par 
« 3-stage » [15]. La diffraction électronique n’a pas confirmé la structure stannite de cette 
couche mais au contraire la structure chalcopyrite a été vérifiée [43] (Figure 68).  
 
 
Figure 68 : image MET en section transverse d’une couche de CIGSe et clichés de 
diffractions électroniques associés selon l’axe de zone [110] (P1 loin de la surface, P2 
proche de la surface). Les flèches montrent l’absence de tâches qui auraient été 
présentes dans le cas d’une structure stannite (extrait de  [43]). 
 
Des études par MET plus récentes ([35], [27]) confirment la présence d’une couche proche de 
la surface présentant de nombreux défauts (Figure 69) et l’absence du changement de 
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structure par diffraction électronique alors que les compositions élémentaires sont conformes 
à la structure stannite.  
.  
 
Figure 69 : image MET en section transverse d’une couche de CIGSe présentant une 
couche de surface avec des défauts (extrait de [35]). 
 
1.2. Caractérisation par diffraction électronique 
 
Nous allons maintenant caractériser la couche superficielle de CIGSe de l’échantillon CIGSe 
/ HPIMNMo  et tenter de faire le lien avec ses moins bonnes valeurs de Voc et de FF.  
Les images MET de l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  ne mettent pas en évidence de couche de 
surface présentant de nombreux défauts (Figure 70). 
 
 




Figure 70 : image MET en section transverse de l’échantillon CIGSe / HPIMNMo   
(près de la surface) 
 
Nous allons cependant vérifier par diffraction électronique si la région proche de la surface a 
une structure chalcopyrite ou stannite. Ceci peut sembler inutile au vu des résultats de la 
littérature décrits dans le paragraphe précédent. Cependant comme nous allons le voir 
maintenant de nombreuses précautions doivent être prises en compte pour être sûr d’identifier 
la bonne structure. Des erreurs peuvent être commises sur l’identification de l’axe de zone et 
les règles d’extinction peuvent ne pas être suivies dans des conditions dynamiques. 
La présence du plan de glissement dans le groupe d’espace dI 24
−
 entraîne des conditions de 
réflexions différentes du groupe d’espace mI 24
−
. Quelques clichés de diffraction électronique 
simulés selon les principaux axes de zone sont présentés sur la Figure 71. Il semble donc aisé 
à priori de discriminer ces 2 groupes d’espace à partir d’une de ces orientations. 
Malheureusement ces clichés ont été simulés en conditions cinématiques, non réalistes dès 
lors que l’épaisseur de l’échantillon augmente. En conditions dynamiques des tâches 
normalement éteintes vont apparaître à cause de l’effet de la double diffraction et vont 
empêcher de différencier les 2 groupes d’espace pour les orientations [100], [001] et [111]. 
Une solution serait d’utiliser la précession électronique pour s’approcher des conditions 
cinématiques, technique que le laboratoire ne possède pas, ou bien de s’écarter de l’axe de 
zone pour voir si les tâches présentes uniquement avec le groupe d’espace mI 24
−
 
disparaissent. Cette dernière méthode est illustrée sur la Figure  72 pour un grain de CIGSe de 
structure chalcopyrite.  
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Figure 71 : clichés de diffraction électronique pour les structures dI 24
−
 et mI 24
−
 














Figure  72 : clichés de diffraction électronique en sélection d’aire d’un grain de CIGSe 
de structure chalcopyrite a) exactement selon l’axe de zone [111], b) après une légère 
rotation pour s’écarter du même axe de zone. Les profils montrent l’extinction des 
taches h-h0 avec h=2n+1 lorsqu’on s’écarte des conditions dynamiques. 
 
Une autre solution serait d’orienter les grains selon l’axe de zone [110] puisqu’il ne peut y 
avoir apparition de tâches supplémentaires en conditions dynamiques pour le groupe d’espace 
I-42d. Cependant à cause de la relation entre les paramètres de maille ac 2≈  les clichés de 
diffraction pour les groupes d’espace dI 24
−
 et mI 24
−
 selon [201] sont très proches de celui 
obtenu pour le groupe d’espace I-42d selon [110] (Figure 73). Il convient donc de s’assurer 
que l’orientation choisie est bien l’orientation [110] en vérifiant, par exemple, qu’en faisant 
pivoter l’échantillon de 18 ° autour de la rangée [004] on retrouve bien le cliché de diffraction 
orienté selon [210]. Pour cela les cartes de clichés de diffraction électronique telles que celle 
présentée sur la Figure 74 peuvent être utilisées.  
 
 






















Figure 73 : comparaison des clichés de diffraction électronique pour les structures 
dI 24
−
 et mI 24
−
 selon les axes de zone [110] et [201] (simulation avec le programme 










Figure 74 : carte de clichés de diffraction électronique (simulation avec le logiciel JEMS, 
groupe d’espace dI 24
−
 ICSD 247511). En insert en grisé, région de la figure de pôles 
correspondante (simulation avec le logiciel Electron Diffraction).  
 
Nous avons donc utilisé la microdiffraction sur l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  pour déterminer 
s’il y a un changement de structure près de la surface. Sur la Figure 75, le grain de CIGSe au 
centre de l’image MET a été orienté selon l’axe de zone [010]. Des clichés de 
microdiffraction ont été réalisés depuis la surface jusqu’à 550 nm de profondeur. Les deux 
clichés dans les 100 premiers nanomètres sont attribuables à un groupe d’espace I-42d 
puisque les taches 00l avec l=2n sont éteintes. Plus loin de la surface ces taches sont 
présentes, probablement à cause de l’augmentation de l’épaisseur.  
 




Figure 75 : image MET en section transverse de l’échantillon CIGSe / HPIMNMo avec le 
grain central orienté selon l’axe de zone [010] et clichés de microdiffraction associés. En 
haut cliché simulé avec le groupe d’espace dI 24
−
 selon [010]. 
 
Sur la Figure 76 est présentée l’analyse d’un autre grain sur le même échantillon près de la 
surface. Son orientation [110] a été vérifiée selon la méthodologie décrite précédemment et le 








Figure 76 : clichés de microdiffraction réalisés sur l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  près de 
la surface d’un grain orienté selon les axe de zone [110] puis [210] (après rotation de 18 ° 






L’étude MET des couches de CIGSe près de la surface n’a pas mis en évidence de 
différences prononcées de structure cristalline, en terme de groupe d’espace et de 
présence de défauts, en fonction de la profondeur dans la couche.  
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2. Impact des variations de largeur de bande interdite sur les 
caractéristiques électriques 
 
Comme nous allons le voir dans le paragraphe 2.2, les caractéristiques électriques d’une 
cellule solaire sont, en partie, reliée à la variation spatiale de la largeur de bande interdite Eg 
dans l’absorbeur. Les méthodes optiques de mesure de Eg ont une bonne résolution en énergie 
mais une résolution spatiale relativement faible. La détermination de Eg, dans des semi-
conducteurs directs ou indirects, avec une résolution spatiale nanométrique, peut être réalisée 
par spectroscopie de perte d’énergie des électrons de valence (VEELS) [15]. Cette 
détermination ne peut être envisagée sans une très bonne résolution en énergie, accessible 
uniquement avec un monochromateur [19]. De plus, même avec un MET équipé d’un 
monochromateur, l’interprétation des résultats nécessite de prendre en compte les pics 
pouvant exister dans la même gamme de perte d’énergie  (plasmons de surface, modes 
Cerenkov), mais aussi la diminution de la résolution spatiale à cause de la délocalisation de la 
diffusion inélastique [10].  
Cette technique vient d’être appliquée pour la première fois à une cellule CIGSe par Keller et 
al. [25] avec un Titan3 TEM/STEM (FEI) à 300 kV équipé d’un monochromateur Wien 
permettant d’atteindre une résolution en énergie de 240 meV pour un temps d’acquisition des 
spectres de 10 s. Deux stratégies d’extraction de Eg aboutissent à des variations relatives 
identiques et cohérentes avec les profils EDX (Figure 77) ; par contre, les valeurs absolues 
dépendent de la technique d’extraction utilisée. Des simulations montrent que les valeurs 
varient peu avec l’épaisseur de l’échantillon tant que celle-ci reste inférieure à 100 nm. Même 
si cette technique de mesure de la largeur de bande interdite semble directe et séduisante, les 
valeurs obtenues dépendent de la technique d’extraction et du choix empirique d’un certain 
nombre de paramètres. De plus sa principale limitation est bien sûr de nécessiter l’utilisation 
d’un MET avec monochromateur.  




Figure 77 : mesure de Eg par VEELS d’une couche de CIGSe : A) image MET en 
section transverse et positions des analyses 1 à 4, B) profils EDX des concentrations en 
Cu et Ga, C) valeurs de Eg obtenues à partir des spectres VEELS sur les positions 1 à 4 
avec deux techniques d’extraction différentes, D) comparaison des résultats avec et sans 
correction d’épaisseur (extrait de [25])  
 
N’ayant pas ce type d’appareil à disposition, nous avons choisi d’utiliser nos moyens 
techniques « classiques » en perte d’énergie tout en proposant une approche innovante dans le 
domaine des cellules CIGSe pour y déterminer les variations spatiales de largeur de bande 
interdite.  
 
2.1. Structure électronique et largeur de bande interdite 
 
Dans ce paragraphe, la relation entre la composition atomique du CIGSe et la largeur de 
bande interdite va être rappelée.  
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Les calculs des densités d’états des structures chalcopyrites CuInSe2 et CuGaSe2 montrent que 
le haut de la bande de valence (BV) est principalement une hybridation des états Cu-d et Se-p 
alors que le bas de la bande de conduction (BC) est constitué des états In-s, Ga-s et Se-sp 
(Figure 78).  
 
 
Figure 78 : densité partielle d’états de CuInSe2 et CuGaSe2 [37] 
 
La répulsion des orbitales Cu 3d et Se 4p est si importante dans ces structures qu’un gap est 
observé à 2,5-3 eV du haut de la BV, séparant les états liants p-d (à plus basse énergie) des 
états antiliants (à plus haute énergie). Lorsque le nombre d’atomes de Cu diminue, la 
répulsion p-d devient plus faible entraînant un abaissement du haut de la BV [44]. De plus 
lorsque la longueur de liaison entre l’atome de Se et l’atome III diminue (lorsqu’on passe de 
l’In au Ga) le bas de la BC est décalé vers les plus hautes énergies [30]. Les variations 
spatiales locales des teneurs en Cu, In et Ga ont donc un effet sur les énergies du haut de la 
BV et du bas de la BC et par conséquent sur la largeur de bande interdite Eg.  
 
La largeur de bande interdite d’un composé semi-conducteur binaire A1-xBx peut être obtenue 
à partir de l’expression suivante :  
)1()()()1()( xxbBEgxAEgxxEg −××−×+×−=  (1) 
dans laquelle  b est un coefficient de courbure optique indépendant de x.  
Appliquée au composé Cu(In1-xGax)Se2, l’expression peut alors s’écrire :  
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)1()()()1()( 22 xxbCuGaSeEgxCuInSeEgxxEg −××−×+×−=  (2) 
Wei et Zunger [42] ont déterminé la valeur théorique de b (0,21 eV). Cette valeur est en 
accord avec la gamme des valeurs expérimentales de la littérature qui leur ont semblé les plus 
pertinentes (b=0,15-0,24 eV). Avec Eg(CuGaSe2) = 1,68 eV et Eg(CuInSe2) = 1,04 eV, on 
obtient l’équation suivante :  
)1(21.068.1)1(04.1)1,( xxxxyxEg −××−×+−×==  (3) 
La largeur de bande interdite dépend également de la teneur en Cu. Zhao et al. [45] ont fait 
des calculs de b basés sur la théorie de la fonctionnelle de densité (DFT). Ils ont obtenu des 
valeurs de b égales à 0,10 et 0,28 eV pour les composés fortement déficitaires en Cu 
Cu0.625(In1-xGax)1.125Se2 (de type β) et Cu0.25(In1-xGax)1.25Se2 (de type γ) respectivement par 
ajustement d’une équation de la forme :  
)1()(),1(),0()1(),( xxybyEgxyEgxyxEg −××−×+×−=  (4) 
avec y=[Cu]/([In]+[Ga]). 
A partir des valeurs de Eg(0,y) et Eg(1,y) calculés pour ces deux composés, on obtient alors 
les équations :  
)1(10.068.1)1(19.1)56.0,( xxxxyxEg −××−×+−×==  (5) 
 
)1(28.076.1)1(32.1)2.0,( xxxxyxEg −××−×+−×==  (6) 
Han et al. ont obtenu à partir de mesures d’ellipsométrie une valeur b=0,22 eV pour la phase 
chalcopyrite faiblement déficitaire en Cu (y=0,9) [16]. Ils ont obtenu l’équation suivante :  
)1(223.0735.0044.1)9.0,( xxxyxEg −××−×+==  (7) 
Pour une valeur de x proche de 0,4, Minoura et al. [31] ont trouvé, également à partir de 
mesures d’ellipsométrie, une évolution linéaire entre Eg et y :  
yyxEg ×−== 34.064.1),4.0(  (8) 
 
A partir des données de la littérature, il est donc possible d’évaluer la sensibilité de la largeur 
de bande interdite à une variation du rapport des concentrations x=[Ga]/([In]+[Ga]) et 
y=[Cu]/([In]+[Ga]). Les équations (3), (5), (6), (7) et (8) de la forme Eg(x=constante, y) et 
Eg(x, y=constante) sont tracées sur la Figure 79.  
 


























Figure 79 : courbes Eg(x, y) obtenues à partir des équations précédentes (en rouge) avec 
en noir leur projection dans le plan (xy). 
 




L’ajustement sans l’équation (8) donne des résultats biens meilleurs. De plus cette équation 
est la seule à avoir une évolution linéaire. Nous l’avons donc exclue avant d’obtenir 












La représentation en niveaux de couleur de l’équation (10) montre que pour des valeurs 
typiques de x (proches de 0,3), Eg varie peu lorsque la valeur de y varie de 0 à 1, alors que 
pour des valeurs typiques de y (proches de 0,9), Eg varie beaucoup avec x (Figure 80). La 
variation de la largeur de bande interdite est donc beaucoup plus sensible à la variation en x 
qu’à celle en y.  




























Figure 80 : représentation en niveaux de couleur de Eg dans le plan (xy) 
 
2.2. Diagramme de bandes et caractéristiques électriques 
 
Les techniques de dépôts séquentiels conduisent spontanément à la formation d’un gradient de 
composition en In et Ga dans la couche d’absorbeur [13] ; il est possible d’adapter le 
protocole de dépôt pour faire varier ce gradient. La Figure 81 donne un exemple de  double 
gradient de x=[Ga]/([In]+[Ga]), avec la variation de la largeur de bande interdite associée, qui 
présente quatre régions caractéristiques. La variation de x dans la région I fournit un champ 
de dérive pour les électrons du contact arrière vers le centre de l’absorbeur. Le minimum dans 
la région II permet d’améliorer l’absorption des photons incidents de grandes longueurs 
d’onde. Dans la région III, l’augmentation de Eg permet de limiter les pertes par 
recombinaison près de l’interface alors que la baisse de Eg en surface (région IV) permet de 
limiter la discontinuité de bandes entre l’absorbeur et la couche tampon de CdS. Dullweber et 
al. ont montré expérimentalement la corrélation entre ce gradient et les caractéristiques 
électriques : la Voc dépend de la plus forte valeur de x dans la zone de charge d’espace et la 
Jsc de la plus faible valeur de x de l’ensemble de l’absorbeur [9].  
 




Figure 81 : profil de x en fonction de la profondeur (surface du CIGSe à 0 µm) mesuré 
par spectroscopie Auger et profil de Eg correspondant (calculé à partir de l’équation 
Eg(x)=1.02+0.67x+0.11x(x-1)) (extrait de [9]) 
 
D’autres auteurs ont présenté des résultats contradictoires : les modélisations numériques de 
Gloeckler et al. [13] ont montré que l’amélioration du rendement de conversion avec un 
double gradient par rapport à un simple gradient arrière était faible ; Lundberg et al. [29] 




La relation entre le double gradient du rapport [Ga]/([In]+[Ga]) et les caractéristiques 
photovoltaïques est à la fois validée et contredite dans la littérature. Toutefois nous 
allons déterminer si un écart de gradient existe dans les couches de CIGSe de nos deux 
échantillons CIGSe / BPIMNMo  et CIGSe / HPIMNMo , dont la seule différence lors de l’ensemble 
du procédé de dépôt est la pression d’argon utilisée lors du dépôt de la couche de 
molybdène.  
 
De plus, la largeur de bande interdite évoluant peu avec la valeur du rapport de 
concentrations [Cu]/([In]+[Ga]), on peut donc envisager avoir une bonne 
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3. Gradient de composition Ga/In 
 
Nous allons dans ce  paragraphe développer une méthode de mesure de x en fonction de la 
profondeur dans la couche mince afin d’obtenir des profils de largeur de bande interdite.  
 
3.1. Techniques de détermination du gradient de composition 
 
De nombreuses techniques de caractérisation permettent de mesurer les distributions 
élémentaires dans les couches minces de CIGSe. On peut trouver une revue de ces techniques 
ainsi qu’une comparaison de leurs principales caractéristiques comme leur résolution spatiale, 
leur limite de détection ou la nécessité d’une calibration pour obtenir des résultats quantitatifs 
dans l’article publié par Abou-Ras et al. [1]. Malgré sa limite de détection (de l’ordre de 0,5 à 
1 % pour des systèmes « classiques ») qui n’est pas suffisante pour quantifier les éléments en 
faible teneur comme le sodium par rapport à d’autres techniques d’analyse, la spectroscopie 
de dispersion d’énergie des rayons X associée à la microscopie électronique en transmission 
(MET-EDX) est privilégiée lorsqu’une résolution spatiale optimale est nécessaire. Grâce à 
cette technique, il est en effet possible d’obtenir le profil de x avec une bonne résolution en 
profondeur (à partir d’une préparation en section transverse) sans moyenner l’information 
latéralement sur plusieurs grains. Cependant, la faible efficacité de collection des systèmes 
EDX conventionnels implique des temps d’acquisition relativement longs pouvant entraîner 
notamment une dégradation ou une dérive des échantillons pendant les analyses. Des 
systèmes de détection EDX récemment développés ([23], [21]) permettent de diminuer 
fortement ces temps d’acquisition notamment grâce à un plus large angle solide. Les systèmes 
de correction d’aberrations permettent également de limiter les dégâts d’irradiation en 
travaillant à basse tension. Des études récentes ont ainsi démontré la possibilité d’identifier 
des atomes individuels sur des substrats « modèles » à 1 ou 2 dimensions (nanotube, 
monocouches) par EDX, abaissant la limite de détection à la présence d’un atome unique 
([28], [40]). Ces équipements sont cependant encore relativement peu répandus dans la 
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communauté scientifique et il s’avère donc utile de développer des méthodes d’analyse 
élémentaire basées sur des équipements « plus conventionnels ».  
Les seuils d’ionisation présents sur les spectres de perte d’énergie peuvent également être 
utilisés pour obtenir des analyses élémentaires avec une bonne résolution spatiale. Les seuils 
In M4,5 (443 eV) et Ga L2,3 (1115 eV) sont bien séparés des seuils du Cu et du Se mais à des 
énergies nécessitant des temps d’acquisition très longs. Les seuils aux énergies plus faibles 
sont quant à eux superposés (principalement les seuils In N2,3 (77 eV) et Cu M2,3 (74 eV) et 
donc difficilement exploitables. A titre d’exemple la Figure 82 présente les spectres EELS des 
composés Cu(In,Ga)Se2 et Cu(In,Ga)5Se8.  
Nous allons maintenant proposer une méthode de quantification du rapport atomique In/Ga à 
partir de la position du  pic plasmon obtenu par EELS. Cette technique n’a, à notre 
connaissance, jamais été utilisée dans le domaine du CIGSe.  
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3.2. Méthode de détermination du rapport x=[Ga]/([In]+[Ga]) 
 
3.2.1. Le modèle de Drude 
 
Les spectres de perte d’énergie EELS peuvent être interprétés à partir de deux théories. La 
première est basée sur la mécanique quantique : la théorie de Bethe, la seconde sur la 
formulation diélectrique [10]. Cette dernière approche permet de décrire l’interaction d’un 
électron incident avec un solide en terme de fonction réponse diélectrique ε(q,ω) avec q le 
vecteur diffusion et ω la fréquence angulaire. La partie imaginaire de -1/ε(q,ω) appelée 
fonction perte d’énergie représente la dépendance en énergie de l’intensité inélastique à une 
perte d’énergie E=ħω, c'est-à-dire le spectre de perte d’énergie. Dans la région des pertes 
faibles (<50 eV) le pic le plus intense (après le pic des électrons transmis sans interaction 
inélastique) est le pic de plasmons de volume dû à l’interaction des électrons du faisceau 
incident avec les électrons de valence du solide. C’est ce pic que nous allons tenter d’utiliser 
pour mesurer le rapport Ga/In.  
Le modèle de Drude permet de calculer la fonction de perte d’énergie dans cette gamme 
d’énergie en considérant les électrons de valence comme des particules libres. L’interaction 
avec les noyaux du solide est supposée faible mais peut être intégrée en utilisant une masse 
effective m* au lieu de la masse de l’électron au repos m0 ainsi qu’une constante 
d’amortissement Γ. La résolution de l’équation du mouvement d’un électron quasi libre 
déplacé de xr  lorsqu’il est soumis à un champ électrique E
r
 permet d’obtenir xr  en fonction de 
E
r
, Γ et ω. Le déplacement d’un électron est à l’origine de la polarisation 
ExneP
rrr
××−=××−= )0())(1( εωε  où n est la densité électronique. Cette égalité permet de 

















Le pic de plasmons de volume est caractérisé par :  






h=  (12) 
où n est la densité d’électrons de valence, 
• sa largeur à mi hauteur ∆Ep égale à ħΓ soit : 
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τ/h=∆Ep  (13) 
où τ est le temps de relaxation, 
• sa valeur maximum Emax donnée par :  
[ ] 2/1max )2/²(² EpEpE ∆−=  (14) 
 
L’équation (12) montre que, dans le cas d’un matériau suivant le modèle de Drude, il existe 
une relation directe entre l’énergie de plasmon et la densité d’électrons de valence, et qu’il est  
donc envisageable de déterminer des concentrations atomiques à partir de sa mesure dans le 
cas d’un matériau non contraint. 
 
3.2.2. Calcul de Ep appliqué au CIGSe 
 
Nous allons maintenant faire l’hypothèse que les composés CIGSe
 
suivent le modèle de 
Drude et vérifier si avec cette hypothèse les valeurs de Ep varient suffisamment pour pouvoir 
en extraire les valeurs de x expérimentalement.  
 
• Calcul de Ep en fonction de x=[Ga]/([In]+[Ga]) 
 
En utilisant les équations donnant les variations des paramètres de maille a et c en fonction de 
x obtenus par Marc Souilah (thèse équipe IMN/CESES, octobre 2009) [30], il est possible de 









avec N le nombre de motifs par maille, ni le nombre d’électrons de valence de chaque atome i 
(nCu=1, nGa=3, nIn=3, nSe=6), a=5.7848-0.1698x et c=11.6283-0.6027x les paramètres de 
maille en fonction de x, ca ×2  le volume de la maille.  
 
La courbe de Ep en fonction de x (Figure 83), en prenant m0 au lieu de m* pour le moment, 
calculée avec les équations (12) et (15) montre la relation linéaire suivante :  
xyxEp ×+== 87.006.15)1,(  (16) 
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Ep(x) = 15,06 + 0,87 x
 
Figure 83 : courbe Ep=f(x) calculée avec le modèle simplifié de Drude (en noir) et 
régression linéaire associée (en rouge) 
 
Nous allons maintenant vérifier si les structures cristallines CuIn1-xGaxSe2 référencées dans la 
base de données ICSD de groupe d’espace I-42d suivent bien cette relation linéaire. Les fiches 
ICSD utilisées sont référencées dans le Tableau 8 (par ordre croissant de numéro de fiche). 
 
Fiche ICSD x Volume de la maille (Å3) 
163563 0,482 367,8 
169046 0 389,53 
169229 0,15 381,33 
169230 0,5 364,58 
183469 0 384,02 
247510 0 388,74 
247511 0,21 380,14 
247512 0,82 355,9 
247513 1 348,14 
627420 0,6 363,4 
627421 0,5 367,34 
627423 0,5 369,74 
627425 0,5 367,14 
659043 0,5 372,99 
Tableau 8 : fiches ICSD utilisées pour le calcul de Ep=f(x) des composés CuIn1-xGaxSe2 
 
Les valeurs de Ep calculées avec les volumes de maille données dans les fiches ICSD sont 
présentées sur la Figure 84. L’équation obtenue par régression linéaire : 
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xyxEp ×+== 81.009.15)1,(  (17) 
est très proche de la précédente (équation (16)).  
 
Ces résultats montrent que l’on peut donc s’attendre à une variation linéaire entre l’énergie de 
plasmon Ep et x si les composés CuIn1-xGaxSe2 suivent le modèle de Drude.  
 















Figure 84 : valeurs de Ep calculées avec le modèle simplifié de Drude à partir des fiches 
ICSD du Tableau 8 et régression linéaire associée. 
 
• Calcul de Ep en fonction de x=[Ga]/([In]+[Ga]) et y=[Cu]/([In]+[Ga]) 
 
Le même traitement a été utilisé pour les composés CIGSe avec y<1 référencés dans les fiches 
ICSD (seules les fiches les plus récentes de groupe d’espace I-42d et I-42m ont été utilisées) 
avec x variable, y=0,4 (Tableau 9) et x=0,5, y variable (Tableau 10). Les régressions linéaires 
des valeurs de Ep (Figure 85) obtenues donnent les équations suivantes :  
xyxEp ×+== 08.119.15)4.0,(  (18) 
yyxEp ×−== 41.090.15),5.0(  (19) 
 
Il y a donc une augmentation de l’énergie de plasmon lorsque le taux de cuivre dans la maille 
diminue (avec l’hypothèse que les composés CIGSe
 
suivent le modèle de Drude).  
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Fiche ICSD x Volume de la maille (Å3) 
181410 0 382,01 
181411 0,102 379,16 
181413 0,33 364,79 
181414 0,376 362,51 
181415 0,517 357,19 
181416 0,686 348,69 
181418 1 333,41 
247516 0,5 356,75 
Tableau 9 : fiches ICSD utilisées pour le calcul de Ep=f(x) des composés  
Cu0.4In1-xGaxSe2 
 
Fiche ICSD y Volume de la maille (Å3) 
163563 1 367,8 
163564 0,743 364,21 
169230 1 364,58 
181415 0,4175 357,19 
247514 0,6 361,88 
247515 0,5 358,29 
247516 0,4 356,75 
247517 0,25 353,76 
627421 1 367,34 
627423 1 369,74 
627425 1 367,14 
659043 1 372,99 
Tableau 10 : fiches ICSD utilisées pour le calcul de Ep=f(y) des composés 
CuyIn0.5Ga0.5Se2 
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Figure 85 : valeurs de Ep calculées avec le modèle simplifié de Drude à partir des fiches 
ICSD du Tableau 9 pour y=0,4 (en haut) et du Tableau 10 pour x=0,5 (en bas) et 
régressions linéaires associées. 
 
La Figure 85 et la superposition (Figure 86) des valeurs pour y=1 et y=0,4, cette dernière 
valeur étant relativement extrême dans le matériau CIGSe, montrent que Ep est beaucoup 
moins sensible aux variations de y qu’à celles de x, encore une fois, si les composés CIGSe
 
suivent le modèle de Drude. Cette différence de comportement peut s’expliquer par le nombre 
d’électrons de valence qui est 3 fois plus faible pour un atome de Cu que pour un atome de Ga 
ou d’In.  
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Figure 86 : valeurs de Ep calculées avec le modèle simplifié de Drude pour y=0.4  
(en noir) et y=1 (en rouge) 
 
3.2.3. Vérification expérimentale du modèle de Drude sur 
des poudres de CIGSe  
 
• Acquisition de spectres EELS d’échantillons de référence 
 
Afin de trouver la relation entre la position du pic plasmon Ep et les valeurs de x et y dans les 
composés CIGSe, des mesures EELS ont été réalisées sur des échantillons synthétisés pendant 
la thèse de Marc Souilah [30] (par chimie du solide à haute température) avec les 
compositions suivantes (Tableau 11) :  
 
Composition x y 
CuInSe2 0 1 
Cu(In0,75Ga0,25)Se2 0.25 1 
Cu0,82(In0,75Ga0,25)1,06Se2 0.25 0.78 
Cu0,76(In0,75Ga0,25)1,08Se2 0.25 0.70 
Cu(In0,5Ga0,5)Se2 0.5 1 
Cu(In0,2Ga0,8)Se2 0.8 1 
CuGaSe2 1 1 
Tableau 11: composition des échantillons de référence 




Les échantillons, sous forme de poudre, ont simplement été broyés dans l’éthanol dans un 
mortier en agate ; une goutte de cette solution a ensuite été déposée sur une grille en or 
recouverte d’une membrane en carbone à trous. Afin de limiter la contamination sous le 
faisceau d’électrons, chaque grille a été placée sous vide secondaire à une température de 140 
°C pendant plusieurs heures. Cela a permis d’obtenir les spectres en travaillant à température 
ambiante (sans porte objet cryo).  
Tous les spectres ont été acquis dans les mêmes conditions expérimentales :  
o tension d’accélération 100 kV,  
o dispersion en énergie : 0,1 eV/pixel avec une largeur à mi-hauteur du 
pic sans perte de l’ordre de 0,8 eV, 
o mode couplé en diffraction (image visible sur l’écran 
phosphorescent), 
o angle de convergence : 1,4 mrad, 
o angle de collection : 9 mrad, 
o taille de sonde électronique : environ 10 nm. 
Chaque spectre final est la somme de 50 spectres individuels acquis pendant 0,01 s. La durée 
totale d’acquisition est de 15 s si l’on ajoute le temps de lecture de la caméra CCD. 
Les compositions moyennes des poudres ont été obtenues à l’échelle micrométrique par 
MEB-EDX. Afin d’être sûr de sonder des grains avec la bonne composition, des analyses par 
MET-EDX ont été effectuées avant chaque acquisition de spectres EELS.  
Des spectres EELS (après déconvolution) représentatifs des échantillons sont superposés sur 
la Figure 87. On observe pour la série d’échantillons y=1 un décalage du maximum du pic 
plasmon vers les plus hautes énergies lorsque x augmente. Par contre pour x=0,25 les spectres 
sont parfaitement superposés lorsque y passe de 1 à 0,7. Il faut noter que pour cette dernière 
valeur, y=0,7, le composé peut être biphasé [30]. Malheureusement la structure cristalline n’a 
pas été identifiée avant l’acquisition des spectres EELS et nous ne pouvons donc pas conclure 





). Par contre il est clair qu’elle ne dépend pas du taux de cuivre (au moins pour 
7,0≥y ) mais de la valeur de x.  
On peut noter que tous les spectres présentent un épaulement visible dans une gamme de perte 
d’énergie de 18-23 eV dû à la présence des seuils In N45 et Ga M45 [12].  
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Figure 87 : spectres EELS dans la région des pertes faibles (en haut) 5-35 eV, (en bas) 
12-23 eV pour différents composés CuyIn1-xGaxSe2 
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• Obtention d’une courbe de calibration Ep=f(x) 
 
L’énergie et la largeur à mi-hauteur des pics de plasmon des spectres de perte d’énergie de 
chacun des composés du Tableau 11 ont été déterminées par ajustement par moindres carrés 
de la fonction de perte d’énergie (équation (11)). Pour chaque composé plusieurs spectres ont 
été acquis sur différents grains afin de valider la reproductibilité de la mesure. L’épaulement 
autour de 20-22 eV ainsi que l’asymétrie du pic plasmon (probablement due à des transitions 
interbandes) nous ont amenés à définir la gamme d’énergie utilisée pour l’ajustement entre 12 
eV et Emax+1eV.  
Sur la Figure 88 ont été reportées les moyennes des valeurs de Ep pour les différentes valeurs 
de x ainsi que les écarts types correspondants. La relation entre Ep et x suit la loi linéaire 
suivante :  
xyxEp ×+=≥ 81.122.15)7.0,(  (20) 
 













Figure 88 : Energie de plasmon Ep en fonction de x obtenue à partir des spectres 
expérimentaux. En rouge, régression linéaire associée. 
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3.2.4. Différence entre valeurs expérimentales et 
« théoriques » 
 
Même si la variation de Ep en fonction de x mesurée sur les poudres de CIGSe suit une 
relation linéaire comme prédit par le modèle de Drude, l’ordonnée à l’origine et surtout la 
pente de la droite sont supérieures (équations (16) et (20)). La simplicité du modèle utilisé 
peut expliquer ces différences ; de nombreux paramètres pourraient être modifiés ou pris en 
compte pour améliorer ce modèle. Parmi eux on peut citer :  
• la masse effective de l’électron : nous avons utilisé la masse de l’électron au repos au 
lieu de sa masse effective. Or la masse effective de l’électron est liée à la dispersion en 
énergie du bas de la bande de conduction [26] et varie donc avec x. Cependant les 
valeurs reportées dans [32] pour les composés CuInSe2 ( 0* 09.0 mme ×= ) et CuGaSe2 
( 0* 14.0 mme ×= ) sont très faibles et donnent des valeurs de Ep beaucoup trop élevées 
(supérieures à 40 eV).  
• les contraintes locales : la présence de ces contraintes peut entraîner une modification 
de Ep à cause de la variation des paramètres de maille ([34], [14]). 
• la largeur de bande interdite Eg [10] : le modèle de Drude considère les électrons 
comme étant des particules libres. Pour l’étendre à des électrons de valence dans un 
semi-conducteur, un modèle plus réaliste consiste à prendre en compte Eg et calculer 
l’énergie de plasmon selon l’équation :  
²²)²( ' gpp EEE +=  (21) 
Les valeurs de Eg sont trop faibles pour entraîner une variation de l’énergie de 
plasmon significative.  
• Les seuils In N45 et Ga M45 : la variation de leur intensité en fonction du rapport In/Ga 
entraîne un décalage du pic plasmon vers les plus hautes énergies pour des valeurs de 
x plus élevées. Cependant la faible différence d’énergie entre le pic plasmon et les 
seuils ainsi que la faible intensité de ces derniers permettent difficilement d’évaluer ce 
décalage en fonction de x. 
Quoi qu’il en soit, il est tout de même possible d’utiliser la courbe de calibration entre Ep et x 
pour déterminer des valeurs de x sur des échantillons CIGSe de compositions inconnues.  
 
 




Nous avons montré que la valeur de l’énergie de plasmon du CIGSe est sensible à la 
teneur en In et Ga, très peu à celle en Cu. A partir de la droite de calibration de Ep en 
fonction de x, il est donc possible d’obtenir un gradient de x en mesurant un profil de 
l’énergie de plasmon sur une couche mince de CIGSe. Connaissant ce gradient, les 
conclusions du paragraphe 2, à savoir la forte sensibilité de Eg à la valeur de x, nous 




3.3. Application aux couches minces 
 
3.3.1. Variations de x à partir des spectres EELS en 
fonction de la pression d’argon utilisée lors du dépôt de 
molybdène. 
 
Nous allons donc appliquer cette méthode de détermination du gradient de x à partir de 
l’énergie de plasmon aux deux couches minces CIGSe / BPIMNMo  et CIGSe /
HP
IMNMo . Des 
images MET en section transverse de ces 2 échantillons sont présentés sur la Figure 89.  
 




Figure 89 : images MET en section transverse des échantillons CIGSe/ BPIMNMo  (a) et 
CIGSe/ HPIMNMo  (b).  
 
L’acquisition a été réalisée point par point depuis la surface du CIGSe vers l’interface avec le 
molybdène dans des conditions expérimentales identiques à celles utilisées pour les composés 
ayant servi de référence. Les valeurs des énergies de plasmon Ep ont également été obtenues 
avec un protocole d’affinement identique à celui utilisé pour les références. Les valeurs de x 
ont alors été calculées à partir de la droite de calibration (équation (20)). Le gradient de x de 
l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  est présenté sur la Figure 90.  
 




Figure 90 : profil de x de l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  obtenu à partir des valeurs de Ep 
et de l’équation (20). En haut positions des analyses sur l’échantillon. Les flêches vertes 
marquent la position des joints de grain.  
 
La valeur moyenne de x sur ce profil : 0,31 est en très bon accord avec la valeur cible : 0,30. 
On observe une baisse de x depuis l’interface avec le molybdène jusqu’à 300 nm de la surface 
avant une forte remontée à 50 nm puis une nouvelle baisse en surface. Hormis les 
changements du sens de variation du gradient près de la surface et à 300 nm de la surface, 
deux discontinuités au passage de joints de grains autour de 1,1 µm et 1,7 µm de profondeur 
sont clairement visibles et montrent que le gradient de x ne varie pas uniquement de façon 
monotone avec la profondeur mais dépend également des grains en présence. Cette variation 
de la composition aux joints de grains a été démontrée dans les couches CIGSe par sonde 
atomique tomographique [7].  
Dans le cas du profil réalisé sur l’échantillon CIGSe / BPIMNMo  et présenté sur la Figure 91, la 
courbe semble suivre la même évolution que l’échantillon précédent. On note là encore la 
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présence de quelques points situés près de joints de grains avec des valeurs beaucoup plus 
élevées. Par contre la valeur moyenne de x (0,47) est nettement supérieure à celle attendue 
(0,30). L’écart entre les valeurs maximale (près de la surface) et minimale (autour de 300 nm 
de profondeur) de x est beaucoup plus faible pour cet échantillon (25 %) que pour 




Figure 91 : profil de x de l’échantillon CIGSe / BPIMNMo  obtenu à partir des valeurs de Ep 
et de l’équation (20). En haut positions des analyses sur l’échantillon. Les flêches bleues 
marquent la position des joints de grain. 
 
3.3.2. Comparaison avec d’autres techniques d’analyse 
 
Afin de valider cette méthode, nous allons tout d’abord confronter les résultats précédents à 
ceux obtenus par MET-EDX sur les mêmes échantillons. Sur la Figure 92 est présenté un 
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exemple de profil des pourcentages atomiques en Cu, In, Ga et Se de l’échantillon CIGSe 
/ HPIMNMo  obtenus par EDX. Deux profils de x pour chacun des échantillons ont été extraits des 
analyses EDX et superposés sur la Figure 93. On observe, pour chaque échantillon, une bonne 
superposition des 2 profils, même si les analyses ont été réalisées dans des régions différentes. 
La principale différence entre les 2 échantillons se situe dans la région proche de la surface, 
avec, à une cinquantaine de nanomètres de la surface dans les 2 cas, une valeur de x 
maximale, beaucoup plus élevée pour l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  (environ 0,55) que pour 
l’échantillon CIGSe / BPIMNMo  (environ 0,40).  













Distance de la surface du CIGSe (nm)
Figure 92 : profils des pourcentages atomiques l’échantillon CIGSe / HPIMNMo obtenus par 
MET-EDX 
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Figure 93 : profils de x des échantillons CIGSe / BPIMNMo  (cercles et disques bleus) et 
CIGSe / HPIMNMo  (cercles et disques verts) à partir des analyses EDX 
 
Des analyses SIMS ont été réalisées par Denis Mangin à l’Institut Jean Lamour de Nancy 
pour confirmer les conclusions obtenues par EDX. Afin de limiter les effets de la forte 
rugosité de surface sur les résultats d’analyse par SIMS,  les échantillons ont été décollés par 
la procédure « lift-off » pour débuter l’érosion du CIGSe à l’interface avec le MoSe2. Pour 
obtenir des résultats semi-quantitatifs, des couches minces de CIGSe sans gradient de 
concentration ont été déposées au laboratoire, analysées par MEB-EDX puis par SIMS afin 
d’extraire des facteurs de sensibilité relative utilisables avec nos échantillons avec gradient. 
La Figure 94 montre des profils de x obtenus par SIMS avec une tendance identique à celles 
obtenues par EDX, c'est-à-dire une valeur de x minimale à la même profondeur et une valeur 
de x maximale proche de la surface plus élevée pour l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  que pour 
l’échantillon CIGSe / BPIMNMo . Cependant ces valeurs maximales obtenues par SIMS sont 
toutes les deux plus faibles que celles obtenues par MET-EDX alors que les valeurs 
minimales sont identiques. 
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Figure 94 : profils de x des échantillons CIGSe / BPIMNMo  (en bleu) et CIGSe / HPIMNMo  (en 
vert) à partir des analyses SIMS 
 
Des profils de x obtenus par EDX ont été superposés avec ceux obtenu par EELS sur la Figure 
95. Il existe un bon accord entre les profils obtenus par les deux techniques dans le cas de 
l’échantillon CIGSe / HPIMNMo , même si la valeur du minimum de x est plus faible dans le cas 
de l’EELS. Par contre pour l’échantillon CIGSe / BPIMNMo , les valeurs obtenues par EELS sont 
toutes décalées de 15 % environ en x. Même s’il existe une différence importante entre ces 2 
profils, l’écart entre la valeur maximale proche de la surface et la valeur minimale (autour de 
300 nm) est proche (de l’ordre de 25 %).  
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BP
 profil EDX CIGSe/MoIMN
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Figure 95 : profils de x obtenus à partir des analyses EDX (cercles) et EELS (carrés) des 
échantillons CIGSe / BPIMNMo  (en bleu) et CIGSe / HPIMNMo  (en vert) 
 
4. Discussion et conclusion partielle 
 
4.1. Variation de x et Eg dans le CIGSe en fonction de la couche 
de molybdène  
 
A partir des profils de x obtenus par EDX, EELS et SIMS, il est possible de mesurer la valeur 
de x la plus élevée près de la surface (xmax) ainsi que la valeur de x la plus faible (xmin). En 
utilisant une valeur de y constante (y=0.9) l’équation (10) permet alors de déterminer les 
largeurs de bande interdite correspondantes (Egmin et Egmax). Les résultats sont répertoriés 
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EDX 15 41 1.15 1.31 0.16 19 57 1.18 1.40 0.22 
EELS 31 55 1.25 1.39 0.14 11 51 1.13 1.37 0.24 
SIMS 17 26 1.17 1.22 0.05 17 29 1.17 1.24 0.07 
Tableau 12 : valeurs de x minimale et maximale extraites des profils de x obtenues par 
différentes techniques d’analyse, et largeurs de bande interdite correspondantes (pour 
les échantillons CIGSe / BPIMNMo  et CIGSe / HPIMNMo ) 
 
 
Même si les valeurs obtenues avec le SIMS sont beaucoup plus faibles que celles 
obtenues avec les deux autres techniques (EELS et EDX), dans tous les cas les écarts 
∆Eg entre les valeurs maximale et minimale de Eg sont plus élevées pour l’échantillon 
CIGSe / HPIMNMo  que pour l’échantillon CIGSe / BPIMNMo .  
La méthodologie de détermination de la largeur de bande interdite à partir de l’énergie 
de plasmon a donc été validée, tout au moins en valeurs relatives. Cette technique, 
appliquée ici à 1 dimension, pourrait bien sûr l’être à 2 dimensions pour fournir des 




4.2. Relation entre le profil de x et les caractéristiques 
électriques 
4.2.1. Gradient de x et barrière électronique 
 
Dans [6], Chirila et al. ont synthétisé des couches minces de CIGSe avec des compositions 
globales proches mais des profils en x plus ou moins marqués. Deux de leurs échantillons ont 
des valeurs de xmax-xmin très proches de celles obtenues par EELS ou EDX dans nos 
échantillons. Leur échantillon avec xmax-xmin = 0,38 présente une barrière au transport des 
électrons contrairement à l’échantillon pour lequel xmax-xmin = 0,25. Les courbes J(V,T) qu’ils 
ont simulées avec le programme SCAPS présentent une bonne corrélation avec leurs courbes 
expérimentales en ne faisant varier que le gradient de x, tous les autres paramètres étant 
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maintenus constants. Ceci permet d’envisager un lien direct entre le phénomène de blocage 
des électrons et un gradient de x trop marqué (c'est-à-dire une valeur de xmax-xmin trop élevée).  
 
4.2.2. Origines électroniques de la baisse de Voc 
 
Lorsque Eg augmente, les valeurs expérimentales de Voc s’écartent de la relation linéaire qui 
existe entre ces deux paramètres pour les faibles largeurs de bande interdite [1]. Ceci a été 
également vérifié par Chantana et al. [5] pour la variation de Voc en fonction de la valeur de x 
près de la surface (valeur moyenne des 100 premiers nms). Quand x>0,37, la relation entre 
Voc et x n’est plus linéaire.  
Heath et al. ont identifié, dans le cas d’échantillons avec des profils uniformes, un niveau de 
défauts à 0,8 eV du maximum de la bande de valence, cette valeur étant indépendante du 
rapport x (pour 8.00 ≤≤ x ) et de la présence de joints de grains [20]. Cette valeur a été 
confirmée par Sakurai et al. pour 70,038,0 ≤≤ x  sur des échantillons déposés par procédé 
« 3-stage » [33]. Les calculs théoriques de Huang et al. [22] vont dans le même sens : ils ont 
montré que le niveau d’énergie du défaut d’antisite (InCu ou GaCu) varie lentement de façon 
monotone de 0.86 eV pour le composé CuInSe2 à 1.07 eV pour CuGaSe2 au dessus du 
maximum de la bande de valence alors que la largeur de bande interdite augmente beaucoup 
plus de 1.08 eV à 1.69 eV.  
Lorsque x augmente, ce niveau de défauts devient plus profond et se rapproche du milieu de 
la bande interdite. A fort taux de Ga, les électrons piégés dans ce niveau d’énergie seront 
moins facilement réémis et la recombinaison avec un trou sera plus probable. Ceci est illustré 
sur la Figure 96.  
 




Figure 96 : représentation schématique des bandes d’énergie près de la surface du 
CIGSe (à gauche : CIGSe / BPIMNMo , à droite : CIGSe / HPIMNMo ) 
 
4.2.3. Origines microstructurales 
 
Hanna et al. [17] ont démontré que l’évolution de la Voc en fonction de la teneur en Ga était 
liée à la concentration de défauts dans l’échantillon massif. Les simulations de Bouchard et al. 
(dans le cas d’une couche de CIGSe monocristallin sur un substrat de GaAs) ont mis en 
évidence une baisse des caractéristiques électriques lorsque la densité de dislocations filantes 
augmente [3].  
L’étude par MET de Dietrich et al. [10] a montré que la densité de dislocations dépend du 
gradient de x et que ces dislocations ne sont présentes que si la variation de la concentration 
de gallium en profondeur dépasse 13 % atomique/µm. Ceci n’est valable que dans le cas de 
grains suffisamment larges, dans le cas contraire les contraintes peuvent être réduites dans les 
joints de grains.  
 




Différentes techniques de caractérisation ont été utilisées pour étudier l’influence de la 
microstructure sur les performances photovoltaïques. Une méthode originale basée sur 
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la détermination du rapport In/Ga à partir des spectres EELS dans la région des pertes 
faibles a notamment été développée et appliquée à l’analyse de deux cellules avec des 
couches d’absorbeur déposées simultanément sur des substrats de molybdène ayant 
pour seule différence la pression d’argon lors de leur dépôt.  
Il ressort de ces analyses que la principale différence entre les couches de CIGSe est le 
gradient du rapport x=Ga/(In+Ga) près de leur surface. Une valeur de x trop élevée en 
surface, elle-même liée à la différence de diffusion des éléments In et Ga pendant la 
croissance de la couche de CIGSe, entraîne une baisse de la Voc. Cette différence est à 
relier au chapitre 3 à savoir la quantité d’ions sodium en particulier, et d’alcalins en 
général, que va laisser diffuser le molybdène en fonction de la pression d’argon lors de 
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Nous avons vu dans le chapitre précédent que les caractéristiques photovoltaïques des 
cellules, dont la seule différence dans le procédé de dépôt est la pression d’argon utilisée 
pendant la croissance de la couche de molybdène, varient et sont liées au gradient In/Ga dans 
les couches de CIGSe. Dans notre procédé, la diffusion du sodium étant liée à la pression 
d’argon, il semble donc que ce gradient dépende, au moins en partie, de la quantité de sodium 
disponible pendant la croissance du CIGSe. Jusqu’à présent, dans ce manuscrit, nous n’avons 
parlé que du sodium ; or d’autres espèces ioniques comme le potassium peuvent également 
diffuser du verre sodo-calcique et doivent être également prises en compte. Dans ce chapitre, 
nous allons tenter de déterminer si des variations de teneur en ions alcalins (Na+ et K+) 
peuvent être à l’origine de différences structurales et si elles peuvent expliquer ces écarts de 
gradients. 
 
1. Relation entre le gradient de Ga et la diffusion des alcalins (dans 
le cas d’alcalins disponibles pendant la croissance) 
 
1.1. Diffusion de l’indium et du gallium 
 
Lundberg et al. [12] ont expliqué l’interdiffusion In/Ga sur des bicouches CuInSe2/CuGaSe2 
déposées par coévaporation par leur migration via les sites lacunaires du réseau. Ils ont 
également montré qu’elle est favorisée en absence de sodium et que, dans leur cas, la 
diffusion de l’In dans la couche de CuGaSe2 (pour un empilement CuInSe2/CuGaSe2/substrat) 
est identique à celle du Ga dans la couche de  CuInSe2 (pour un empilement 
CuGaSe2/CuInSe2/substrat). Dans le cas du procédé « 3-stage », Gabor et al. [13] ont expliqué 
la diffusion préférentielle de l’In hors du composé (In,Ga)2Se3 vers la couche de CuxSe 
pendant la 2ème étape par la diminution de la contrainte dans le film (le rayon ionique de 
l’indium étant plus grand que celui du gallium).  
La justification de la formation d’un gradient de Ga dans la couche de CIGSe peut être 
trouvée dans les récents calculs ab-initio de Witte et al. [18]. Ils ont déterminé les énergies 
des barrières de migration des défauts d’antisite InCu2+ et GaCu2+ via des lacunes de cuivre VCu-
.
 Alors que les valeurs calculées pour la migration d’InCu2+ dans CuInSe2 (1,08 eV) et GaCu2+ 
dans CuGaSe2 (1,14 eV) sont très proches, les énergies des barrières de migration d’InCu2+ 
dans CuGaSe2 (0,87 eV) et GaCu2+ dans CuInSe2 (1,41 eV) sont très différentes. Cette 
différence peut s’expliquer par les écarts entre les rayons ioniques de l’In et du Ga, et entre les 
paramètres de maille de CuGaSe2 et CuInSe2. La configuration de transition pour le 
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déplacement d’un défaut d’antisite GaCu2+ sur une lacune de cuivre (mécanisme CuCu VGa → ) 
dans CuInSe2 est fortement distordue (Figure 97), contrairement à celle pour le mécanisme 
CuCu VIn →  dans CuGaSe2 qui est symétrique, favorable électrostatiquement et conduit à une 
plus faible barrière de migration.  
 
 
Figure 97 : Configurations de transition pour le mécanisme CuCu VIn →  dans CuGaSe2 et 
CuCu VGa →  dans CuInSe2 (en jaune : Se, en bleu : In, en vert : Ga, en blanc : lacunes de 
Cu, les atomes de cuivre ont été omis pour plus de clarté) (extrait de [18]) 
 
1.2. Influence du sodium sur le gradient In/Ga 
 
En présence de sodium, le gradient de Ga est plus prononcé. Cet effet a été observé par 
Rudmann et al. [15] indépendamment de la méthode d’incorporation du sodium (verre 
sodocalcique, dépôt d’une couche de précurseur NaF avant la croissance de CIGSe, 
coévaporation de NaF) mais avec du sodium présent dès le début de la croissance du CIGSe. 
Ils ont également montré que le minimum de la teneur en Ga était atteint pour une épaisseur 
de CIGSe correspondant à la fin de la 2ème étape du procédé « 3-stage ». Guttler et al. ont 
observé un gradient plus prononcé et décalé vers la couche de molybdène quand le sodium est 
fourni (par co-évaporation de NaF) pendant la 1ère ou la 2ème étape au lieu de la 3ème étape [7]. 
Le gradient obtenu avec le NaF fourni pendant la 3ème étape est identique à celui de 
l’échantillon sans sodium, hormis en surface où le gradient est plus élevé dans l’échantillon 
sans sodium (Figure 98).  
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Figure 98 : profils SNMS du gradient Ga/(In+Ga) de couches de CIGSe sans sodium (en 
noir), ou avec du sodium co-évaporé pendant la 1ère (en rouge), la 2ème (en vert) ou la 
3ème étape (en bleu) (extrait de [7]).  
 
Il existe donc un lien entre le gradient de Ga, la teneur en sodium et le moment où il est 
présent pendant le dépôt de CIGSe.  
 
1.3. Le potassium a-t-il le même effet ?  
 
En 1997, Contreras et al. [3] ont comparé les effets de trois alcalins (fluorures de Na, K et Cs 
sous forme de couches minces de précurseurs) sur les conductivités électriques et les 
performances photovoltaïques de cellules CIGSe. Ils ont conclu que l’ion K+ a un effet 
similaire mais plus faible que Na+ alors que l’ion Cs+ a peu d’effet à cause de son plus grand 
rayon ionique (Tableau 13). Pendant la croissance de la couche de CIGSe, les ions entrent en 
compétition pour se positionner sur les sites de cuivre. Les ions avec les tailles les plus 
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Eléments Cu In Ga Se Na K Cs 




96 81 62 191 97 133 167 
Tableau 13 : rayons ioniques des éléments composant le CIGSe et des alcalins Na, K et 
Cs  
 
Dans [16], Rudmann fait remarquer que le K peut entrainer une surestimation de l’effet 
réellement produit par le Na si on ne prend en compte que le résultat global sans séparer les 
effets de chacun des ions. 
Wuerz et al. [19] ont montré que la présence d’un taux de potassium important pendant le 
dépôt de CIGSe (provenant d’un substrat émaillé) limitait l’interdiffusion de l’In et du Ga, et 
donc augmentait le gradient de Ga.  
Ishizuka et al. [8] ont observé que la teneur en K dans un film de CuGaSe2 n’avait pas de 
corrélation directe avec celle du Na, ce qui leur suggère que les chemins de diffusion du 
sodium et du potassium sont indépendants.  
 
2. Résultats expérimentaux 
 
Nous avons vu dans le chapitre précédent que le gradient est plus prononcé pour l’échantillon 
dans lequel les alcalins sont a priori les plus disponibles (si on relie cette disponibilité à la 
largeur intercolonnaire du film de molybdène). Nous allons maintenant déterminer les teneurs 
en alcalins dans les couches de CIGSe, puis tenter de localiser spatialement ces alcalins et 
d’évaluer leur influence sur la structure du CIGSe. 
 
2.1. Echantillons CIGSe / BPIMNMo  et CIGSe / HPIMNMo  
 
Des mesures SIMS ont été réalisées sur les deux échantillons CIGSe / BPIMNMo  et CIGSe 
/ HPIMNMo  pour étudier l’influence de la pression d’argon utilisée lors du dépôt de la couche de 
molybdène sur la teneur en Na et en K dans la cellule complète. Les échantillons ont été 
décollés par la procédure « lift-off » pour débuter l’érosion du CIGSe à l’interface avec le 
MoSe2. Les profils d’intensité du Na et du K sont présentés sur la Figure 99. Les positions des 
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différentes couches ont été repérées grâce au signal du Cd et à celui du Zn. Dans le cas d’une 
cellule complète, la teneur en Na varie peu avec la pression d’argon. Quelques différences 
sont tout de même présentes :  
• Dans les deux échantillons, le sodium est le plus présent dans la couche de CIGSe,  
près du contact arrière. Il y a cependant plus de sodium dans l’échantillon CIGSe 
/ BPIMNMo  que dans l’échantillon CIGSe /
HP
IMNMo . Ceci peut paraître contradictoire avec 
la plus faible largeur entre les colonnes de Mo de la couche BPIMNMo  et le modèle de 
diffusion du sodium à travers la phase intercolonnaire. Cependant des images MEB 
ont mis en évidence des différences de microstructure des deux couches CIGSe avec la 
présence de plus petits grains de CIGSe et donc d’une plus grande densité de joints de 
grains près du contact arrière dans l’échantillon CIGSe / BPIMNMo  [35]. Or il a été montré 
que la teneur en sodium est la plus élevée dans les joints de grains de CIGSe [7]. La 
diffusion du sodium dans la cellule complète dépend donc non seulement de la 
microstructure de la couche de Mo mais aussi de celle de CIGSe elle-même.  
• Il y a également un peu plus de sodium près de la surface du CIGSe et de celle de la 
couche d’oxyde de zinc dans l’échantillon CIGSe / BPIMNMo . Ceci pourrait être lié à 
l’accumulation du sodium près de la face arrière du CIGSe dans cet échantillon qui le 
rend plus disponible pendant le dépôt du reste de la cellule.  
Les profils d’intensité du signal du potassium sont nettement différents de ceux du sodium :  
• L’intensité du signal du K dans la couche de CIGSe est plus élevée (d’un facteur 10 
environ) dans l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  que dans l’échantillon CIGSe / BPIMNMo .  
•  Il y a aussi une légère accumulation du potassium dans le CIGSe près du contact 
arrière, mais uniquement dans le cas de l’échantillon CIGSe / BPIMNMo  et beaucoup plus 
faiblement que pour le sodium. Ceci semble démontrer que, contrairement au sodium, 
le potassium ne s’accumule pas principalement aux joints de grains. Par contre pour 
l’échantillon CIGSe / HPIMNMo  il semble s’accumuler aux ¾ de l’épaisseur de la couche 
de CIGSe.  
• Contrairement au Na, le K s’accumule peu à la surface de la couche de ZnO:Al. 
 
Les profils d’intensité du Ga et du Cd ont été ajoutés à ceux du Na et du K sur la Figure 100. 
La profondeur affichée correspond à une zone s’étendant de la moitié de la couche de CIGSe 
environ jusqu’à la surface de la cellule complète. Les profils ont été normalisés sur cette zone. 
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On observe très clairement, dans la couche de CIGSe, l’accumulation du K avant le minimum 
de concentration en gallium dans l’échantillon présentant le gradient le plus prononcé (CIGSe 
/ HPIMNMo ). Cette accumulation a également été observée par Jackson et al. [9]. Près de 
l’interface CIGSe/CdS, le profil du sodium suit celui du gallium avec un maximum 
légèrement avant l’interface, alors que le profil du potassium est sensiblement décalé et 
montre une accumulation du potassium plutôt à l’interface.  
Nous avons étudié ces deux échantillons par MET au niveau de ces zones d’intérêt (proche du 
minimum de concentration en gallium et près de l’interface CIGSe/CdS). Aucune différence 
structurale significative n’a été observée. Des analyses EELS ont également été tentées pour 
localiser cette « bosse » de potassium dans l’échantillon CIGSe / HPIMNMo , malheureusement 
sans succès. Ceci peut s’expliquer par trois limitations :  
• le seuil M du potassium est à une énergie (18 eV) proche de l’énergie de plasmon et 
son seuil L à une énergie (294 eV) dans le signal du seuil K du carbone (qui est la 
plupart du temps présent sous forme de contamination), 
• sa concentration est probablement inférieure à la limite de détection de nos moyens 
d’analyse, 
• certaines étapes de préparation des échantillons pour l’observation par MET sont 
susceptibles de diminuer les teneurs en alcalins. En effet même si l’épaisseur de la 
section transverse est de l’ordre de la dizaine de microns à la fin de l’amincissement 
mécanique, les alcalins présents à la surface de la lame mince sont probablement 
dissouts dans l’eau pendant le polissage mécanique. Il peut également y avoir une 
érosion préférentielle des zones plus concentrées en alcalins lors de l’amincissement 
ionique.  
Il semble donc très difficile de localiser par MET les zones riches en alcalins avec les 
conditions de synthèse de cellules classiques. Par contre on peut espérer observer une 
signature de leur présence en synthétisant des échantillons avec des concentrations en alcalins 
nettement plus élevées.  
 
 
En ce qui concerne les teneurs en alcalins dans les deux échantillons CIGSe / BPIMNMo  et 
CIGSe / HPIMNMo , la principale différence est la plus forte concentration en K dans 
l’échantillon dont la couche de molybdène possède la plus grande largeur 
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intercolonnaire : CIGSe / HPIMNMo . Dans cet échantillon qui présente le gradient en 
gallium le plus prononcé, il faut noter également un accroissement de la teneur en K 
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Figure 99 : Profils SIMS des intensités en Na et K des échantillons CIGSe / BPIMNMo  et 
CIGSe / HPIMNMo . En haut représentation schématique des cellules permettant de repérer 
les positions approximatives des couches sur les profils SIMS.  
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Figure 100 : Profils SIMS (depuis le milieu des couches de CIGSe jusqu’à la surface) des 
intensités en Na, K, Ga et Cd des échantillons CIGSe / BPIMNMo  et CIGSe / HPIMNMo .  
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2.2. Echantillon avec une forte teneur en K 
 
La majorité des échantillons analysés au cours de cette thèse a été déposée dans des 
conditions similaires, la seule variable étant la pression d’argon lors du dépôt du molybdène. 
Un des échantillons analysés par SIMS a présenté une teneur en potassium dans la couche du 
CIGSe qu’on pourrait qualifier d’« anormale ». En effet au lieu d’avoir une baisse linéaire de 
l’intensité du signal de K depuis la couche de molybdène vers la couche de CdS comme pour 
les autres échantillons, l’évolution du signal est plutôt parabolique (Figure 101) avec une 
teneur en potassium plus élevée dans la couche de CIGSe que dans les autres échantillons. 
Nous avons donc étudié cet échantillon par MET ; nous l’appellerons dans la suite CIGSeK.  
 
 
Figure 101 : Profils SIMS des intensités en K de l’échantillon CIGSeK présentant un 




  183 
2.2.1. Etude par MET 
 
L’échantillon CIGSeK a été préparé en section transverse (Figure 102). On observe dans la 
couche de CIGSe la présence de zones plus claires relativement grandes (de l’ordre de la 
centaine de nanomètres) pouvant être localisées à plus de 500 nm de la couche de CdS.  
Les images à plus fort grandissement de ces zones montrent qu’elles peuvent être constituées 
de vide et de matière (Figure 103). L’analyse EDX y a mis en évidence la présence de Cd et 
de S. Il y a alors deux possibilités : soit le CdS a diffusé depuis la surface jusqu’à cette 
profondeur à travers le CIGSe (Chirila et al. [2] ont montré, dans le cas de potassium introduit 
après le dépôt de CIGSe sous forme de KF, que le potassium facilite la diffusion du Cd par la 
formation de défauts d’antisite CdCu), soit ces cavités font partie de crevasses présentes depuis 
l’interface avec le CdS mais qui ne se propagent pas perpendiculairement à la surface. Il n’est 
cependant pas possible, à partir de nos analyses, de dire laquelle de ces deux hypothèses est la 
plus probable. 
D’autres zones claires sont quant à elles constituées uniquement de matière (sans vide). La 
Figure 104 présente des images d’un grain de CIGSe en bord duquel des zones claires sont 
présentes. Le cliche de diffraction électronique (Figure 104 b) montre que ce grain de CIGSe 
contient plusieurs macles de type Σ3 (plan de macle (112)  avec rotation de 60° autour de la 
rangée [221]). L’image HRTEM (Figure 104 d) montre que la zone claire, dans laquelle 
l’analyse EDX a confirmé la présence de Cd et de S, est cristallisée. Le CdS peut cristalliser 
dans une structure cubique, hexagonale ou polytype (succession de régions de structures 
cubique et hexagonale) [11]. Les FFT réalisées sur cette zone claire et sur le grain de CIGSe 
voisin permettent de tirer les conclusions suivantes :  
• la zone claire a une structure cristalline correspondant au CdS cubique, 
• un maclage est présent dans cette zone avec le plan de macle )111(
−−
 et les relations 
d’orientation [110]//[011], 
• une relation d’épitaxie existe entre le CdS et le CIGSe avec les relations suivantes :  
)111(
−




Un autre type de morphologie a été observé dans la couche de CIGSe : des structures 
triangulaires de quelques nanomètres à la dizaine de nanomètres (Figure 105). Ce genre de 
structures peut être le résultat de la coalescence de lacunes et des vitesses d’interdiffusion 
d’éléments différentes : c’est le mécanisme Kirkendall. Ces morphologies ont été étudiées 
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dans le CIGSe par Lei et al. [21]. Nous nous sommes interrogés sur la possibilité d’une plus 
forte teneur en potassium dans ces pseudo-cavités. Les analyses EDX et EELS n’ont pas 
permis de mettre en évidence cette hypothèse. Aucune différence structurale n’a également pu 
être caractérisée.  
Dans le prochain paragraphe, nous allons présenter les résultats obtenus avec un appareil de 
caractérisation permettant de mieux étudier ces structures en raison de leur échelle 
nanométrique et de la faible teneur en K qu’elles peuvent potentiellement contenir. Cet 
appareil est la sonde atomique tomographique.  
 
 
Figure 102 : Image MET en section transverse de l’échantillon CIGSeK. Les flèches 
rouges montrent les cavités présentes dans la couche de CIGSe.  
 
 
Figure 103 : Images MET d’une cavité de l’échantillon CIGSeK. Les disques rouges sont 
les surfaces qui ont été analysées par EDX.  
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Figure 104 : Images MET de l’échantillon CIGSeK présentant des zones claires, à faible 
(a et c) et fort grandissement (d). Cliché de diffraction électronique d’un grain de CIGSe 
présentant une macle (b). FFT dans la zone claire (e) et dans le grain de CIGSe voisin (f) 
 
  186 
 
Figure 105 : Images MET de l’échantillon CIGSeK présentant des « cavités » du type 
Kirkendall à différentes profondeurs dans la couche de CIGSe 
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2.2.2. Etude par sonde atomique tomographique 
 
Le principe de la sonde atomique tomographique est basé sur l’évaporation par effet de champ 
d’un échantillon. Pour cela l’échantillon à évaporer est préparé sous forme de pointe de rayon 
de courbure inférieur à 50 nm par faisceau d’ions focalisés (« Focused Ion Beam » : FIB). La 
pointe est ensuite placée dans une enceinte sous ultravide et à basse température puis portée à 
un potentiel induisant un champ électrique légèrement inférieur à son champ d’évaporation. 
Dans le cas d’une sonde atomique tomographique assistée par laser, une impulsion laser 
fournit l’énergie nécessaire à l’ionisation des atomes de la pointe et donc à leur évaporation 
(Figure 106). Les ions évaporés sont identifiés par spectrométrie de masse à temps de vol 
avec un détecteur sensible à leur position d’origine, permettant d’avoir une reconstruction 
tridimensionnelle de la pointe avec la nature des atomes qui la constituent.  
 
 
Figure 106 : Principe de fonctionnement de la sonde LA-WATAP. Les atomes de la 
pointe sont ionisés par un potentiel positif et des impulsions laser puis accélérés par le 
champ électrique vers un détecteur sensible en position.  Le temps de vol est mesuré 
entre l’impulsion laser et l’impact sur le détecteur (extrait de [14]) 
 
Les résultats présentés dans ce paragraphe ont été obtenus par Emmanuel Cadel du Groupe de 
Physique des Matériaux à Rouen sur une sonde atomique tomographique assistée par laser 
Cameca (« Laser Assisted Wide Angle Tomographic Atom Probe » : LA-WATAP), à une 
température de 50 K, une longueur d'onde laser de  515 nm, une puissance laser de 0.6 mW et 
une fréquence d'impulsions de 100 kHz.  
Le même échantillon que celui observé par MET (CIGSeK) a été caractérisé par LA-WATAP. 
Les reconstructions en 3 dimensions des principaux éléments (Cu, In, Ga, Se) ainsi que celles 
des alcalins (Na et K) sont présentées sur la Figure 107. Le volume de CIGSe analysé est 
42x42x89 nm3 et chaque point représente un atome qui a été détecté. Deux joints de grains 
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sont présents dans ce volume. Les reconstructions des principaux éléments montrent la 
présence d’une surdensité d’atomes au niveau des joints de grains. Ceci est dû à un artéfact de 
la technique : l’effet de grandissement local dû à la variation locale du champ d‘évaporation 
aux joints de grains. Les reconstructions 3D des alcalins montrent que la teneur en sodium est 
nettement plus élevée aux joints de grains que dans les grains eux mêmes, alors que le 
potassium est en plus également présent de façon significative sous la forme de clusters. Les 
profils de concentration à travers un joint de grains mettent en évidence, dans une zone 
confinée à 1-2 nm autour du joint de grain, une forte accumulation du sodium (2,5 % at.), une 
faible accumulation du K (0,2 % at.)  ainsi qu’une déplétion en Cu (21 % at.). Les 
concentrations en alcalins aux joints de grains sont en accord avec celles trouvées dans [5] 
(Na : 3,5 % at., K : 0,3 % at.). Il faut noter l’absence d’anticorrélation des concentrations en 
Cu et en In généralement observée aux joints de grains par sonde atomique ([5], [4], [7]). Ceci 
pourrait s’expliquer par la forte teneur en Na qui limite la formation des défauts InCu en se 
positionnant sur les lacunes de Cu.  
La Figure 108 présente une reconstruction 3D d’un grand volume (48x48x187 nm3) dans 
laquelle les clusters de K sont clairement visibles, ainsi qu’une reconstruction de faible 
volume (4x4x35 nm3) centrée autour de deux d’entre eux.  Leur taille est du même ordre de 
grandeur que certaines des structures observées par MET dans la Figure 105. Ces clusters 
pourraient donc être identifiés comme des « pseudo-cavités de Kirkendall ». Les profils de 
concentration montrent que le K s’accumule dans ces clusters avec une concentration de 2,5 
% at. environ. Le sodium en est absent et l’anticorrélation Cu-In y est vérifiée avec une baisse 
de la concentration en Cu et une augmentation de celle en In.  
 
 
Dans le cas d’une couche de CIGSe avec une forte teneur en K, celui-ci est 
principalement localisé dans des clusters de quelques nanomètres, alors que le Na, bien 
que présent en faible teneur dans les grains, ségrège uniquement aux joints de grains.  
Cette étude a montré la complémentarité entre les deux techniques de caractérisation 
par MET et LA-WATAP : la MET a permis d’observer et de localiser des structures 
nanométriques sur une large surface d’échantillon mais pas d’obtenir leur composition 
élémentaire, alors que la sonde atomique, technique dans laquelle les volumes analysés 
sont relativement faibles, a permis de déterminer les concentrations en alcalins, bien 
que présents en faible concentration.   
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Figure 107 : reconstructions atomiques en 3 dimensions de l’échantillon CIGSeK 
obtenues en sonde atomique (volume analysé : 42 x 42 x 89 nm3) et profils de 
concentrations atomiques à travers le joint de grains GB visible sur la reconstruction 
des atomes de Na entre deux grains G1 et G2.  
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Figure 108: (a) reconstruction atomique (Na et K) en 3 dimensions de l’échantillon 
CIGSeK obtenue en sonde atomique (volume analysé : 48 x 48 x 187 nm3), (b) 
reconstructions 3D autour de deux clusters (volume analysé : 4 x 4 x 35 nm3) de tous les 
éléments avec le même code couleur que les profils de concentrations atomiques en (c). 
Les numéros (1) et (2) servent à localiser les deux clusters.  
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3. Discussion et conclusion partielle 
 
 
La principale différence entre les échantillons CIGSe / BPIMNMo  et CIGSe / HPIMNMo  en 
terme de teneur en alcalins est une accumulation en potassium juste avant le minimum 
de Ga pour l’échantillon ayant le gradient de Ga le plus prononcé (CIGSe / HPIMNMo ). 
Cette accumulation localisée à l’épaisseur de la couche correspondant à la fin de 2ème 
étape/début de 3ème étape du procédé « 3-stage » semble donc entraîner un gradient plus 
important près de la surface de la couche de CIGSe. La diffusion du potassium pendant 
la croissance de la couche de CIGSe paraît plus sensible que le sodium à la largeur 
intercolonnaire de la couche de molybdène, peut-être à cause de son plus grand rayon 
ionique.  
L’étude menée en parallèle par MET et LA-WATAP sur un échantillon ayant une forte 
teneur en potassium a montré qu’il peut s’accumuler légèrement aux joints de grains et 
surtout dans des structures triangulaires (pseudo-cavités de Kirkendall) de quelques 
nanomètres alors que le sodium a tendance à s’accumuler majoritairement aux joints 
de grains et sur les défauts à 1 dimension. Les profils de concentration aux joints de 
grains ont montré une très forte teneur en Na, une baisse de celle en Cu et une stabilité 
de celle en In. Dans le cas des clusters où la teneur en K augmente fortement et le Na est 
absent, la concentration en Cu diminue alors que celle en In augmente. Ceci tendrait à 
montrer que les ions Na+ et K+ n’occupent pas les mêmes sites dans la structure 
CIGSe : alors qu’en présence de Na la diffusion de l’In via les sites lacunaires est 
limitée par les défauts du type NaCu, en présence de K, le sodium semble absent et les 
lacunes de Cu sont occupées par l’In et non pas par un défaut hypothétique KCu. Il faut 
noter que si les défauts KCu sont nommés dans [5], leur énergie de formation n’a jamais 
été calculée [13] et donc leur existence n’est pas vérifiée. Avec le K, la diffusion de l’In 
via les sites lacunaires de cuivre est donc favorisée et par conséquent le gradient de Ga 
accentué.  
L’hypothèse de la présence du K qui s’oppose à celle du Na semble contradictoire avec 
le fait que ces deux atomes n’occuperaient pas les mêmes sites et nécessite donc d’être 
vérifiée expérimentalement. La vérification par les techniques locales que sont la MET 
et la LA-WATAP semble compromise : pour la microscopie, à cause de la difficulté de 
la préparation des échantillons et le faible teneur en alcalins, pour la sonde atomique, à 
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cause de sa résolution latérale trop faible pour déterminer l’environnement d’un atome. 
Des techniques comme l’EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine structure) devraient 
permettre de déterminer l’environnement local des atomes de K dans la structure du 
CIGSe et d’aider à la compréhension de phénomènes plus macroscopiques à l’échelle de 
la cellule.  
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L’objectif de cette thèse était d’utiliser des techniques d’analyses liées à la microscopie 
électronique en transmission (MET) pour aider à la compréhension de certaines 
caractéristiques macroscopiques des cellules à base de Cu(In,Ga)Se2 (CIGSe) synthétisées au 
laboratoire.  
Un premier travail a consisté à caractériser la couche mince de molybdène, obtenue par 
pulvérisation cathodique magnétron, qui sert de contact électrique arrière à la cellule. La 
spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) associée à la MET a permis de montrer 
qu’elle est constituée de colonnes cristallisées de Mo métallique séparées par une phase 
amorphe d’oxydes de Mo (MoO3 et/ou Na2MoO4) qui se forme principalement à partir de 
l’eau et de l’oxygène résiduels présents dans le bâti de dépôt. La largeur intercolonnaire 
augmente avec la pression d’argon utilisée pendant le dépôt de cette couche. La diffusion des 
ions alcalins ayant lieu principalement dans la phase oxydée, leur disponibilité pendant la 
croissance de la couche de CIGSe est donc ajustable par un paramètre physique simple : la 
pression d’argon.  
Avant d’atteindre la couche de CIGSe, les ions alcalins doivent traverser la couche de MoSe2 
qui se forme spontanément lorsque la couche de Mo est soumise à une vapeur de Se. 
L’orientation des feuillets de la structure lamellaire de MoSe2 et l’épaisseur de la couche a été 
caractérisée en fonction de différents paramètres (largeur intercolonnaire de la couche de Mo, 
rapport atomique [Cu]/([In]+[Ga]), sélénisation sans dépôt de CIGSe). Même si la 
généralisation des résultats obtenus en fonction de certains paramètres est difficile, nous 
avons montré que les caractéristiques de la couche de MoSe2 restent semblables dans des 
conditions de dépôts de cellules au laboratoire classiques (pression d’argon de dépôt de Mo : 
2 à 15 mTorr, procédé de dépôt de la couche de CIGSe : « 3-stage »). La présence de Ga dans 
la couche de MoSe2 a également été mise en évidence et des relations de croissance cristalline 
entre les couches de Mo, de MoSe2 et de CIGSe ont été déterminées.  
Tous les autres paramètres utilisés lors du dépôt des différentes couches étant maintenus 
constants, la seule modification de la largeur intercolonnaire dans la couche de Mo entraîne 
des variations des caractéristiques électriques des cellules. Nous avons étudié deux cellules, 
l’une avec une faible et l’autre avec une grande largeur entre les colonnes de Mo, la seconde 
présentant une tension de circuit ouvert (Voc) nettement plus faible que la première. Ceci 
montre qu’une disponibilité trop élevée des alcalins pendant la croissance de la couche de 
CIGSe peut limiter les performances photovoltaïques de la cellule. La principale différence 
« matériau » entre les deux cellules est la variation du gradient In/Ga dans la couche de 
CIGSe. Celui-ci a été déterminé avec une méthode inédite dans le domaine du CIGSe à partir 
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de la position du pic plasmon mesurée par EELS, méthode qui a été confrontée à d’autres 
techniques d’analyse. La cellule ayant la Voc la plus faible est celle dont le gradient est le plus 
élevé près de la surface de CIGSe ; c’est aussi celle pour laquelle le potassium présente la 
teneur la plus élevée dans la couche de CIGSe avec également une accumulation de K dans la 
zone où le rapport [Ga]/([In]+[Ga]) est le plus faible. La combinaison d’analyses par sonde 
atomique tomographique (TAP) et MET réalisées sur un échantillon avec une forte teneur en 
alcalins ont montré que le Na et le K s’accumulent dans des zones différentes (défauts 1D et 
2D pour Na, « pseudo-cavités de Kirkendall » pour K). Tout cela laisse supposer que les 
chemins de diffusion et les sites d’occupations de Na+ et K+ sont différents et qu’il est 
nécessaire de les déterminer, notamment puisque les récents records de conversion ont été 
obtenus grâce à l’ajout de fluorure de potassium ([2], [4]).  
 
Le MET est un outil puissant qui, grâce à ses multiples techniques associées, permet de 
fournir des informations sur la microstructure et la chimie des défauts, des interfaces et des 
jonctions dans les cellules solaires en couches minces [7]. Dans cette thèse, nous avons utilisé 
l’imagerie, la diffraction électronique et les spectroscopies EELS et EDX. D’autres techniques 
comme la cathodoluminescence (CL) et le courant induit par faisceau d’électrons (EBIC) 
peuvent fournir des informations électroniques supplémentaires sur les matériaux des cellules 
solaires pour la compréhension de leurs performances. Des systèmes MET intégrés avec les 
possibilités qu’offrent l’EELS, l’EDX, la CL, et l’EBIC vont donc jouer un rôle encore plus 
important dans la recherche sur les matériaux photovoltaïques, car de tels systèmes permettent 
de cartographier les informations structurales, chimiques, électriques, optiques et 
électroniques au même endroit. La combinaison de ces techniques a déjà été exploitée et peut 
être trouvée par exemple dans [3] où la CL a permis de localiser les sites de recombinaison 
non-radiative aux joints de grains dans CIGSe, ou dans [5] où l’EBIC et la CL ont été utilisés 
pour caractériser des cellules à base de CdTe. 
Quelles que soient les performances du microscope et de ses techniques associées, 
l’expérimentateur sera toujours avant tout confronté à la question délicate de la 
représentativité du volume de la zone analysée par rapport à l’objet macroscopique qu’est la 
cellule solaire. Ce point est primordial si on veut espérer relier certaines caractéristiques 
« matériau » caractérisées par MET aux performances photovoltaïques des cellules. Il faudrait 
pour cela pouvoir synthétiser des échantillons homogènes avec un seul paramètre matériau 
variable (gradient In/Ga ou teneur en Na ou teneur en K ou densité de joints de grains…) afin 
de décorréler les effets que chacun peut entraîner sur les caractéristiques électriques. 
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Cependant les cellules ayant un bon rendement sont tellement complexes que la variation d’un 
paramètre unique n’est pas envisageable puisqu’elle implique souvent la variation d’autres 
paramètres (comme on l’a vu par exemple pour la teneur en alcalins et le gradient In/Ga). Une 
possibilité serait de travailler sur des échantillons modèles [28]. Cependant il est dans ce cas 
impossible de relier les résultats obtenus à des caractéristiques électriques de cellules.  
Malgré ce problème de représentativité, l’analyse d’un échantillon préparé en pointe avec un 
faisceau d’ions focalisés (FIB) par MET puis par TAP est très prometteuse [2]. Elle 
permettrait en effet d’obtenir non seulement les informations évoquées précédemment mais 
également de localiser dans un même volume les éléments en faible teneur comme les 
alcalins, éléments qui semblent être une des principales clés de l’amélioration des rendements 
photovoltaïques des cellules CIGSe.  
On assiste aujourd’hui à la mise en œuvre de nouveaux concepts pour les cellules solaires. 
Les cellules solaires ultrafines à base d’absorbeur de CIGSe nanométrique nécessitent 
l’utilisation de stratégie photonique faisant intervenir des nanoparticules métalliques pour 
l’effet plasmon et la nanostructuration des couches pour former des réseaux de diffraction. 
Les cellules solaires à gap intermédiaire se composent de boites quantiques de semi 
conducteurs. L’étude de ces nouveaux dispositifs s’appuiera sans aucun doute sur ces 
équipements permettant leur caractérisation à l’échelle nanométrique.  
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Caractérisation d’hétérostructures polycristallines par microscopie électronique en 
transmission : application aux cellules solaires à base de Cu(In,Ga)Se2 
L’objectif de cette thèse est de caractériser les cellules solaires en couches minces à base de 
Cu(In,Ga)Se2 (CIGSe) à l’échelle nanométrique par microscopie électronique en transmission 
(MET) afin de mieux comprendre certaines de leurs caractéristiques électriques 
macroscopiques. Le contact électrique arrière des cellules CIGSe est une couche mince de 
molybdène constituée de colonnes cristallisées séparées par une phase amorphe qui laisse 
diffuser les alcalins nécessaires à l’obtention de rendements de conversion élevés depuis le 
substrat de verre vers la couche de CIGSe. La fraction volumique de la phase amorphe peut 
être ajustée en faisant varier la pression d’argon lors du dépôt de molybdène. La spectroscopie 
de perte d’énergie des électrons (EELS) a permis de l’identifier. La couche de MoSe2 qui se 
forme spontanément à l’interface entre la couche de Mo et celle de CIGSe a été caractérisée 
par MET en fonction de différentes conditions de dépôt. La composition élémentaire de la 
couche de CIGSe n’est pas homogène. Lors du dépôt de la couche de CIGSe par le procédé 
« 3-stage », le rapport In/Ga varie le long de la couche. Ce gradient de composition dépend 
des caractéristiques de la couche de molybdène et influence les résultats électriques des 
cellules. La détermination du gradient In/Ga par EELS à partir du signal des pertes faibles a 
été validée en comparant les profils à ceux obtenus par d’autres techniques d’analyse. Le rôle 
que peuvent jouer les alcalins dans l’amplitude du gradient In/Ga a également été discuté.  
 
Mots clés : microscopie électronique en transmission, perte d’énergie des électrons, cellule 
solaire, Cu(In,Ga)Se2, molybdène, gradient In/Ga, alcalins 
 
Characterization of polycrystalline heterostructures by transmission electron 
microscopy: application to Cu(In,Ga)Se2 based solar cells. 
The aim of this thesis is the characterization of Cu(In,Ga)Se2 based (CIGSe) thin film solar 
cells at the nanoscale by transmission electron microscopy (TEM) to better understand some 
of their macroscopic electrical characteristics. The CIGSe cells electrical back contact is a 
molybdenum thin layer made of crystalline columns separated by an amorphous phase which 
allows alkali, necessary to obtain high conversion yields, to diffuse from the glass substrate 
toward the CIGSe layer. The volume fraction of the amorphous phase can be adjusted by 
varying the argon pressure during molybdenum deposition by sputtering. Electron energy loss 
spectroscopy (EELS) allowed the identification of this amorphous phase. MoSe2 layer, which 
is formed spontaneously at the interface between Mo and CIGSe layers, was characterized by 
TEM under different deposition conditions. The elemental composition of the CIGSe layer is 
not homogenous. When the CIGSe layer is deposited by the "3-stage" process, the In/Ga ratio 
varies throughout the layer. This composition gradient depends on the characteristics of the 
molybdenum layer and affects the electrical results of the cells. In/Ga gradient was 
determined from low loss EELS signal and has been evaluated by comparing the profiles with 
those obtained by other analytical techniques. The potential role of alkali in the amplitude of 
In/Ga gradient is also discussed. 
 
Keywords : transmission electron microscopy, electron energy loss, solar cell, Cu(In,Ga)Se2, 
molybdenum, In/Ga gradient, alkali 
